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I.1.- Aspectos Generales 
 
Piedra, bronce, hierro…desde el principio las civilizaciones se han definido por la 
relación entre el hombre y el material. La utilización de los materiales para la caza, la 
protección, la vestimenta, etc., no sólo nos ha distinguido del resto de las especies sino que 
también ha asegurado nuestra supervivencia y primacía
1
. 
Los materiales han tenido una profunda influencia cultural, socioeconómica y 
demográfica en la sociedad. La definición de material como una sustancia (elemento o 
compuesto químico) con alguna propiedad beneficiosa, ya sea mecánica, eléctrica, óptica, 
térmica o magnética, lo conecta directamente con una función, y a través de ella, con su 
utilidad. 
La ciencia de los materiales, nacida durante la Guerra Fría bajo el contexto del 
desarrollo de la tecnología espacial y militar como una mezcla de metalurgia y física del 
estado sólido, se ha ido extendiendo como una ciencia interdisciplinaria propia que abarca 
el estudio de la síntesis, la estructura, el procesado, las propiedades y el rendimiento  
(figura I.1) de los nuevos materiales
2
. La ciencia de los materiales conjuga varias áreas 
básicas: 
 
• La química, como ciencia que estudia la estructura, las propiedades y la transformación 
de la materia en función de su composición atómica. 
• La física, como ciencia que estudia las propiedades de la materia principalmente desde 
un punto de vista macroscópico. 
• La tecnología, como conjunto de teorías y técnicas que permiten el aprovechamiento 
práctico del conocimiento científico. 
• La ingeniería, que permite el estudio y la aplicación de la tecnología para generar un 
producto, un artículo o un bien de consumo. 
 
El avance inicial de la ciencia de los materiales se produjo cuando el desarrollo 
tecnológico permitió conectar las propiedades macroscópicas con el nivel microscópico, 
permitiendo comprender y controlar las relaciones fundamentales de la estructura y la 
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composición con las propiedades y, por tanto, con las aplicaciones. Esto posibilitó la 
mejora de los métodos de síntesis y el desarrollo de nuevos tipos de materiales, 
denominados materiales avanzados, con mejores propiedades y rendimientos. 
 
Existen muchas formas de definir un material avanzado, siendo la definición más 
amplia aquella que hace referencia a un material que presenta avances sobre su predecesor. 
Desde esta perspectiva, un material avanzado es todo aquel material nuevo o material 
existente modificado que presenta un mejor comportamiento en al menos una característica 
crítica para una aplicación tecnológica. 
Desde un punto de vista industrial, el desarrollo de los materiales avanzados 
requiere de unas necesidades de mercado reales e identificables, así como de unas 
perspectivas de desarrollo económico y de una aceptación social mayoritaria
3
. La materia 
(materiales), la energía (fabricación) y la aplicación (diseño), conjuntamente con el 
mercado, controlan el progreso en el desarrollo industrial de los materiales avanzados. La 
interrelación entre estos cuatro elementos y los aspectos que determinan queda 
esquematizada en la figura I.2. 




Figura I.2. Elementos principales que intervienen en el desarrollo industrial de los materiales avanzados. 
 
Las principales inversiones en I+D han ido encaminadas a obtener mejores 
propiedades útiles comparadas con las de los materiales convencionales, introduciendo 
cambios en la composición, controlando la microestructura o combinando ambos aspectos. 
Generalmente, los materiales avanzados se usan en la fabricación de componentes de 
sistemas y dispositivos complejos y, a menudo, se diseñan y desarrollan para sustituir a otro 
material en esta función. En algunos casos más excepcionales, el desarrollo de los 
materiales avanzados conduce a un nuevo producto o a la creación de una nueva tecnología. 
Se pueden citar, por ejemplo, los filamentos de volframio en las lámparas incandescentes o 
el papel jugado por el silicio en el desarrollo de la electrónica, la óptica y la comunicación. 
Una alta proporción de los materiales avanzados que se desarrollan para la industria 
se dedican a aplicaciones estructurales. Dos ejemplos de máxima actualidad son la 
construcción del renovado Airbus A350 y la construcción del reactor de fusión ITER. En el 
caso del Airbus A350, más del 60 % de los materiales utilizados pueden ser considerados 
como avanzados. Por ejemplo, se emplearon composites de matriz plástica reforzados con 
fibra de carbono (CFRP) y aleaciones de tercera generación de alumino-litio. Estos 
materiales se emplearon en la proporción adecuada para conseguir la máxima resistencia a 
la fatiga y a la corrosión, obteniéndose un material ligero y fácil de reparar
4
. Por su parte, el 
diseño del ITER ha impuesto el desarrollo de materiales avanzados tales como las 
Capítulo I 
 21 
aleaciones de Be, los bronces de Cu-Ni, los aceros impregnados y/o rellenos de nanotubos 
de carbono..., que cumplen las especificaciones necesarias para soportar altísimas 
temperaturas, enormes dosis de radiación y/o enormes campos magnéticos
5
. 
La ciencia de los materiales tuvo un nuevo auge con el desarrollo de los 
nanomateriales, que actualmente se engloban dentro de las nuevas disciplinas de la 
nanociencia y la nanotecnología
6,7
. Como nanociencia se entiende el estudio de los 
fenómenos y de los materiales a escalas inferiores a los 100 nm, donde las propiedades 
pueden diferir significativamente si se comparan con las obtenidas en los mismos 
materiales pero con dimensiones superiores. La nanotecnología, por su lado, abarca el 
diseño, la caracterización, la producción y la aplicación de estructuras, dispositivos y 
sistemas, controlando el tamaño y la forma a escala nanométrica
8
. 
La gran demanda tecnológica hacia una reducción del tamaño hasta escala 
nanométrica con el fin de obtener propiedades cada vez más peculiares e interesantes 
(aumento de la dureza y de la capacidad de difusión, aumento del calor específico y de la 
resistividad eléctrica…) requiere un carácter multidisciplinar aún superior al existente en la 
ciencia de los materiales, donde incluso la biología y la medicina se encuentren incluidas. 
Los nanomateriales y la mayoría de las aplicaciones que se derivan de ellos se encuentran 
aún en un estadio temprano de su desarrollo tecnológico. Todavía existen numerosos 
aspectos que deben ser mejorados antes de su potencial aplicación en diversos sectores 
industriales
9,10
. El desarrollo de métodos de síntesis de materiales muy puros, con un alto 
valor añadido (reducción de costes) y respetuosos con el medioambiente; la mejora de las 
técnicas de caracterización adaptadas a estas nuevas estructuras y propiedades; y la 
consolidación o la obtención de recubrimientos preservando la escala nanométrica, son 
algunos de los retos a los que se enfrenta hoy en día la nanotecnología. 
 
I.2.- Materiales Cerámicos Avanzados 
 
La palabra cerámica deriva del griego keramos que significa alfarería, a su vez, ésta 
deriva de una palabra sánscrita que significaba “quemar”. Los griegos usaban este término 
para referirse a los productos obtenidos por la acción del fuego sobre los materiales 
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naturales. Aunque los primeros restos de cerámicas (figuras, abalorios, etc) datan del año 
24000 a.C., los primeros con usos funcionales como contenedores (vasijas) no aparecen 
hasta el año 9000 a.C. Tradicionalmente, se considera cerámico todo compuesto inorgánico 
no metálico que es producido usando arcilla y otros minerales naturales. 
La palabra cerámica se ha asociado de forma general con objetos de arte, vajillas, 
etc., es decir, con cerámicas basadas en silicatos. Aunque todos estos productos 
tradicionales han tenido y siguen teniendo una gran importancia en la sociedad, una 
emergente familia de cerámicas, denominadas cerámicas técnicas o ingenieriles, aún 
desconocida por gran parte de la población, se emplean en un gran número de dispositivos 
utilizados en la vida cotidiana. Son, normalmente, compuestos cristalinos y están formados 
por elementos metálicos y no metálicos (metal-O, metal-N, metal-C...). Algunos ejemplos 
del papel jugado por las cerámicas (tecnología y aplicaciones) en el progreso de la 
humanidad se indican a continuación: 
 
• El gran desarrollo de la industria de la construcción depende aún de numerosos 
materiales cerámicos, como cemento, azulejos y ladrillos. 
• La producción actual de hierro, acero y metales no ferrosos no hubiera sido posible sin 
el desarrollo de los materiales refractarios usados en el recubrimiento de los hornos de 
alta temperatura. Automóviles, maquinaria, edificios, aviones, etc. se benefician de 
ellos, así como las industrias químicas, petrolíferas, de conversión de energía y del 
vidrio. 
• El desarrollo actual de la industria electrónica se ha debido en gran parte a la aparición 
de las cerámicas aislantes, semiconductoras y superconductoras. Sin ellas, teléfonos 
móviles, ordenadores y televisores, entre otros, no existirían. 
• Desde el punto de vista medioambiental, los materiales cerámicos han ayudado a 
disminuir y controlar la contaminación, mejorando la eficiencia de los motores y 




Como cerámicas técnicas o ingenieriles, también denominadas avanzadas, se 
conocen a aquellos materiales cerámicos que presentan propiedades mecánicas, eléctricas, 
térmicas, ópticas, magnéticas o una resistencia a la corrosión/oxidación mayores que las 
cerámicas tradicionales. Las cerámicas avanzadas aparecieron en los años 1950 junto con la 
ciencia de los materiales. Los primeros productos eran de baja calidad teniendo en cuenta 
los estándares actuales, pero presentaban mejores propiedades tecnológicas que las 
cerámicas obtenidas a partir de productos naturales, gracias al mejor control de la 
composición y de la microestructura. Atendiendo a la funcionalidad, se puede establecer la 
siguiente clasificación: 
 
• Cerámicas estructurales (biocerámicas, recubrimientos, herramientas de corte, 
componentes de motores, partes estructurales de aviones, automóviles, maquinaria...). 
• Cerámicas electrónicas y eléctricas (condensadores, aislantes, piezoeléctricos, sustratos, 
superconductores...). 
• Cerámicas para procesado químico y medioambiental (filtros, membranas, 
catalizadores, soportes para catalizadores...). 
 
Los requerimientos ingenieriles exigidos a la mayor parte de los materiales, 
incluidos los cerámicos, han llevado al desarrollo de los materiales compuestos o 
composites, y es precisamente en este campo donde se está dedicando actualmente el mayor 
esfuerzo en inversión tanto pública como privada. Como composite se considera todo 
material sólido constituido por dos o más fases químicamente distintas, completamente 
insolubles entre sí y separadas por una interfase. El material compuesto está formado por 
una matriz que posee un carácter continuo, a la que se le añade un segundo o varios 
componentes denominados “fases de refuerzo” y que poseen generalmente un carácter 
discontinuo. El interés en este tipo de materiales radica en que los composites poseen un 
conjunto de propiedades superiores a las de cada uno de los componentes y necesarias para 
una aplicación específica. 
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Considerando la microestructura de la fase de refuerzo, los composites se clasifican 
en tres grandes grupos: fibra-reforzados, partícula-reforzados y fibra/partícula reforzados. A 
su vez, para cada uno de ellos se establecen subgrupos dependiendo si las fibras y/o las 
partículas están orientadas o distribuidas al azar. Otra clasificación empleada se basa en el 
tipo de matriz. De esta forma, se habla de los composites de matriz metálica (MMCs), de 
matriz cerámica (CMCs) y de matriz polimérica (PMCs)
11
. 
La fabricación y las propiedades de los composites vienen determinadas por la 
proporción y las características de la matriz y del refuerzo. La mayoría de sus propiedades 
son una función compleja de un gran número de parámetros que interactúan de forma 
sinérgica mejorando las características finales según la clásica Ley de las Mezclas. Algunos 
de estos parámetros son las características químicas y resistivas de las interfases refuerzo-
matriz, el tamaño, forma, orientación y distribución del refuerzo, la microestrucura de la 
matriz y la homogeneidad del refuerzo. En los últimos 40 años se ha producido un rápido 
crecimiento de la producción de composites y las predicciones coinciden en que la demanda 
de nuevos composites se incrementará, aumentando la contribución neta de los mismos 
basados en metales y en cerámicas. 
 
I.2.1.- Materiales Cerámicos Estructurales 
 
Todo material que posea una alta resistencia mecánica puede ser empleado con fines 
estructurales. Entre los materiales cerámicos estructurales, se pueden citar los óxidos 
(Al2O3, ZrO2, MgO, SiO2, TiO2), los nitruros (Si3N4, sialones, AlN, BN, TiN), los carburos 
(B4C, SiC, TiC) y los boruros (BN, TiB2). En general, se utilizan combinaciones de éstos o 
mezclas con metales para dar lugar a los composites tipo CMC (ceramic matrix composite) 
y MMC (metal matrix composite) con el fin de optimizar las propiedades mecánicas, 
térmicas o eléctricas. 
Los campos de aplicación de este tipo de materiales son extensos y un gran número 
de sectores industriales, como la automoción, la sanidad, las telecomunicaciones, la 
manufactura y el procesado… los emplea actualmente. Entre los numerosos usos, se pueden 
indicar los siguientes: componentes en automóviles (cámaras de combustión, frenos, 
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balancines, bujías incandescentes, rotores...), aviones (alas, frenos...), naves espaciales 
(toberas, alas, escudos térmicos...) y trenes (rotores, ejes...), herramientas para la 
metalurgia, recubrimientos, componentes en bombas y válvulas, guías textiles, 
componentes de defensa, aislantes de alto rendimiento, núcleos y moldes para coladas, 
filtros de líquidos y polvos, soportes de catalizadores, prótesis, etc. 
En las últimas tres décadas, el desarrollo de nuevas cerámicas avanzadas ha 
permitido avances tecnológicos capaces de generar un gran impacto en la economía y en la 
sociedad. Sin embargo, aún se emplean en un porcentaje pequeño si se considera el 
conjunto de aplicaciones que podrían beneficiarse de sus enormes capacidades. El 
aprovechamiento de este vasto potencial requiere la mejora de algunos aspectos críticos que 
demandan las aplicaciones, tales como un aumento del tiempo de vida útil, la disminución 
de contaminantes, una mejora de la reproducibilidad y de la eficiencia de la producción y, 
especialmente, un incremento en la resistencia a la fractura (Kic)
12
. 
La elección o el adecuado diseño del método de síntesis, el empleo de apropiados 
ensayos de normalización y la existencia de adecuadas bases de datos, son requisitos 
necesarios para que el sector industrial pueda seleccionar a la cerámica estructural que 
cumpla con las especificaciones y proporcione mejores beneficios que los materiales 
actualmente en uso (polímeros y metales). Por otra parte, para que las cerámicas sean 
competitivas deberán ser fabricadas con formas complejas y diferentes y con el mínimo 
número de defectos que deben ser detectados por técnicas no destructivas. 
Todo desarrollo industrial de un nuevo material cerámico implica seguir unas pautas 




1. Describir los requerimientos para la aplicación deseada (temperatura, presión, 
atmósfera local…). 
2. Evaluar la adecuación de las cerámicas y composites existentes e identificar las 
mejoras necesarias. 
3. Seleccionar posibles cerámicas candidatas. 
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4. Escoger, adecuar o diseñar un método de síntesis que permita controlar la 
composición, la estructura y la microestructura de la cerámica, y con ello, las 
propiedades del producto final de manera reproducible y con el mínimo coste. 
5. Sintetizar, conformar y sinterizar un prototipo. 
6. Evaluar la calidad del prototipo a escala de laboratorio. 
7. Evaluar la calidad del prototipo en ambientes simulados y reales. 
8. Desarrollar y optimizar los procesos de fabricación para su producción. 
 
Gran parte del éxito en el desarrollo del nuevo material radica en la correcta 
elección del método de síntesis, ya que condiciona en gran medida la composición, la 
microestructura y, por tanto, las propiedades finales del producto. Otro proceso de crucial 
importancia es la sinterización de la cerámica, ya que durante esta etapa pueden producirse 
cambios de composición y microestructura que alteren las propiedades finales. 
Por último, indicar que la utilización de materiales cerámicos nanoestructurados está 
alcanzando un enorme interés gracias a la posibilidad de crear una nueva generación de 
materiales muy duros y ultra-resistentes. Los nanocomposites Co/WC o Fe/TiC, las 
matrices poliméricas reforzadas con nanopartículas cerámicas o las nanopartículas 
incorporadas en recubrimientos son algunos ejemplos de la enorme vitalidad de este 
extenso campo. 
 
I.2.2.- Fiabilidad de las Cerámicas Estructurales 
 
Una importante limitación de las cerámicas estructurales radica en su escasa 
fiabilidad debida a su fragilidad, es decir, por su tendencia a producir fallos catastróficos 
por la propagación de grietas a partir de defectos. En las cerámicas, dichos defectos poseen 
un tamaño menor a 100 µm y algunas veces inferior a 1 µm, en contraste con los típicos 




La resistencia, σ, de un material está relacionada, según la teoría de Griffith, con el 




σ  α  Kic / C
1/2 
 
En general, las cerámicas poseen un índice de fractura bajo por lo que para mejorar su 
resistencia es necesario disminuir el tamaño crítico del defecto. 
Se han realizado tres aproximaciones para intentar mejorar la fiabilidad de las 
cerámicas: 
 
1. Aceptar su fragilidad (bajo Kic) e intentar conocer los fundamentos del mecanismo del 
fallo (propagación de la grieta), de tal forma que se puedan desarrollar los análisis 
estadísticos y los métodos de evaluación no destructivos que permitan predecir la 
resistencia y el tiempo de uso del material. 
2. Identificar y eliminar los defectos que generan las grietas y reducir su tamaño medio 
desarrollando nuevas vías de síntesis y procesado que permitan obtener productos más 
uniformes y homogéneos. 
3. Diseñar nuevas microestructuras con mejores resistencias a la fractura y con una alta 
tolerancia a los defectos. 
 
Esta última aproximación, que obviamente es la que produce los mejores resultados, 
es especialmente importante para aquellas aplicaciones que impliquen ambientes hostiles, 
ya que pueden introducir nuevos defectos que degraden la resistencia e invaliden todos los 
esfuerzos realizados para asegurar la fiabilidad a través de la identificación y la eliminación 
de las grietas preexistentes. El deterioro ocasionado por el uso se puede limitar si se 
comprende la naturaleza de los defectos introducidos, siendo posible diseñar nuevos 
materiales adaptados a las condiciones de trabajo
15
. 









σ  α  σo + Kic / d
1/2 
 
donde, σo es la resistencia de un monocristal y d es el tamaño de los granos. Para explicar 
este comportamiento se han propuesto varios modelos que implican tanto el apilamiento de 
las dislocaciones en las fronteras de grano como a las fuentes de las dislocaciones. Sin 
embargo, el movimiento de las dislocaciones, que determina la dureza y la resistencia a la 
fractura, tiene poco efecto cuando el tamaño de los granos es inferior a 10 nm. Este hecho 
hace que se produzca una disminución de la resistencia y/o la dureza cuanto se reduce el 
tamaño por debajo de este límite. 
Esta desviación de la ley anterior es conocida como el efecto Hall-Petch inverso
18
. 
En estos casos, la dureza disminuye por un efecto de deslizamiento de los límites de grano. 
Este reblandecimiento se atribuye principalmente a la enorme cantidad de defectos que 
existen en los límites de grano que permiten la rápida difusión de los átomos y las vacantes 
al aplicar una tensión. Para aumentar la dureza es necesario, por tanto, impedir los 
deslizamientos a través de un diseño apropiado de la microestructura. 
 
 




El empleo de diferentes fases cristalinas ofrece distintos sistemas de deslizamientos 
y genera complejos límites de grano donde se pueden acomodar las tensiones. Se previene 
así la formación de poros y grietas al tiempo que se aumenta la fuerza de cohesión de las 
interfases
19,20
. Los diseños que se están aplicando para la obtención de nanocomposites 
superduros, muy resistentes y con gran estabilidad térmica se centran en la combinación de 
dos o más fases cristalinas o en la combinación de fases cristalinas con fases amorfas. El 
uso de sistemas ternarios, cuaternarios, quinarios o aún más complejos donde se mezclan 
matrices amorfas, metal, SiNx, BN, C…, con fases cristalinas, carburos, nitruros o boruros 
de metales de transición, es el que está dando los mejores resultados, al aprovecharse las 




I.3- Carbonitruros de Metales de Transición 
 
Los carburos y nitruros de los metales de transición (MT) se conocen desde hace 
más de 100 años. Ya a mediados del siglo XIX el carburo de titanio y el carburo de 
volframio se extrajeron y se identificaron desde muestras de acero. En 1890, E.G. Acheson 
produjo el primer SiC, denominándolo Carborundum, y en el año 1900 el químico francés 
Moissan ya había sintetizado la mayoría de los carburos de los metales de transición 
mediante tratamientos térmicos. 
Estos carburos y nitruros, cuyo uso con fines estructurales está muy extendido, son 
materiales refractarios con una combinación muy buena de propiedades mecánicas, 
térmicas y eléctricas. Estos compuestos juegan, por ejemplo, un papel primordial en el 
desarrollo de los denominados materiales duros. Así, los carburos de tántalo y hafnio 
poseen los mayores puntos de fusión conocidos de todos los materiales y el sistema WC/Co 
es tan importante industrialmente que comúnmente se le denomina “metal duro”. Algunos 
carburos como el de vanadio también presentan interés desde el punto de vista de la 
catálisis y otros, como el carburo y el nitruro de niobio, son materiales superconductores. 
En la tabla I.1 se recogen algunas propiedades representativas de algunos carburos y 
nitruros de los metales de transición. 
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TiC 3067 4.91 28-35 410-510 21 7.4 
TiN 2950 5.40 18-21 251 19.2 9.4 
NbC 3600 7.85 19.6 338-580 14.2 6.6 
NbN 2400 7.3 13.3 493 3.8 10.0 
α-WC 2870 15.8 22 620-720 63 5.2 
TaC 3950 14.5 16.7 285-560 22.1 6.3 
TaN 3093 14.3 11 - 8.9 8.0 
HfC 3928 12.67 26.1 350-510 20 6.6 
HfN 3387 13.8 16.3 - 21.7 6.9 
β-Mo2C 2520 9.06 15.5-25.4 535 21.5 7.9 
 
La estructura de los carburos y nitruros de los metales de transición varía a lo largo 
de la Tabla Periódica. Así, los carburos y nitruros del grupo IVB sólo cristalizan en la 
estructura cúbica tipo B1 (TiC, TiN, ZrC, ZrN, HfC y HfN). Esta estructura es posible para 
los del grupo VB (VC, VN, NbC, TaC, TaN), pero éstos también pueden cristalizar para 
bajos contenidos en carbono o nitrógeno con estructura hexagonal (Ta2C, Nb2N). Por su 
parte, los pertenecientes al grupo VIB (Cr, Mo, W) pueden cristalizar en diferentes 
estructuras (Mo2C-hexagonal, Mo2N-cúbico, WC y WN-hexagonales, W2C-hexagonal, 
W2N-cúbico, Cr2N-hexagonal, Cr3C2-ortorrómbico). 
La mayoría de los carburos y nitruros con estructura cúbica pueden presentar 
composiciones sub-estequiométricas, variando el grado de ocupación de los huecos 
octaédricos por parte del carbono o del nitrógeno. En general, la extensión de este rango de 
no-estequiometría disminuye desde el grupo IVB hacia el grupo VIB. En este sentido, 
mientras el TiC puede variar su estequiometría desde TiC0.45 hasta TiC0.97, el δ-MoC lo 
hace en un rango mucho más estrecho desde δ-MoC0.66 hasta δ-MoC0.75. Algunos nitruros 
como el TiN también pueden presentar supra-estequiometrías (hasta TiN1.15) que son 
atribuidas a la presencia de vacantes metálicas
22
. 
Estos carburos y nitruros cúbicos de los grupos IVB y VB pueden formar soluciones 
sólidas completas dando lugar a los denominados carbonitruros. El primer carbonitruro 





. Asimismo, es posible formar carburos y nitruros mixtos y, por supuesto, 
carbonitruros mixtos de dichos metales de transición. En la tabla I.2 se presentan las 
solubilidades de estos carburos y nitruros. 
 
Tabla I.2. Solubilidad de los carburos y nitruros de los grupos IVB y VB.          
X, completamente soluble, O, insoluble o parcialmente soluble. 
 TiC ZrC HfC VC NbC TaC 
TiN X X X X X X 
ZrN X X X O X X 
HfN X X X O X X 
VN X O O X X X 
NbN X X X X X X 
TaN X X X X X X 
 
Los carbonitruros de los metales de transición son materiales con potenciales 
aplicaciones industriales y con un futuro prometedor gracias a que en ellos se combinan las 
propiedades de los carburos y de los nitruros. Por ejemplo, los carbonitruros de titanio 
poseen una mayor resistencia a la oxidación, una mayor conductividad térmica, una mayor 
dureza a altas temperaturas y una superior resistencia a la ruptura que el TiC y el TiN por 
separado
23
. Estos carbonitruros de titanio, que han sido los más estudiados y descritos, 
presentan un excelente conjunto de propiedades: un alto punto de fusión, un buen 
compromiso dureza-resistencia, una buena conductividad térmica, una baja resistividad 
eléctrica, una buena resistencia química, una buena resistencia a la oxidación y una buena 
capacidad como recubrimiento protector. Por otra parte, tal y como han demostrado Bellosi 
y col.
24
 con la conductividad térmica y la resistencia a la oxidación en los carbonitruros de 
titanio, la relación C/N en estos materiales (extensible al resto de los carbonitruros de 
metales de transición) afecta a las propiedades del producto final. La estequiometría de 
estas soluciones sólidas es, por tanto, otro parámetro a tener en cuenta a la hora de procesar 
este tipo de materiales y de controlar sus propiedades. 
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Las propiedades de los demás carbonitruros de los metales de transición apenas han 
sido descritas y sus posibles aplicaciones están todavía en estadios muy tempranos de su 
desarrollo tecnológico debido a que aún no se han establecido los métodos de síntesis 
apropiados. La mayor parte de la bibliografía versa sobre la síntesis, propiedades y usos de 
los carburos y nitruros de estos metales
25-45
, pero no de sus soluciones sólidas. Estos 
carburos y nitruros están siendo utilizados principalmente como fases de refuerzo, 
aportando sus excelentes propiedades (dureza en caliente, resistencia al choque térmico, 
conductividad...) al producto final. El alto coste de estos compuestos hace que, a día de hoy, 
los productos basados en matrices cerámicas de estos materiales tengan poco valor añadido. 
En la literatura se pueden encontrar muchos métodos de síntesis para los 
carbonitruros de titanio y en menor medida para los de niobio. Estos pueden resumirse en 
los siguientes: 
 




• Reducción carbotérmica y posterior carbonitruración de TiO2
46-48




• Síntesis de auto-propagación a alta temperatura (SHS)50-52. 
• Síntesis a partir de precursores organo-metálicos46,53-56. 
 
Todos estos métodos, que requieren en muchos casos un alto grado de 
manipulación, se caracterizan por necesitar altas temperaturas y además no permiten 
sintetizar el rango completo de las composiciones de estas soluciones sólidas         
(MTCxN1-x, 0 < x < 1). 
La importancia industrial de los carbonitruros de los metales de transición está 
aumentando considerablemente no sólo en las aplicaciones tradicionales basadas en la 
resistencia y la dureza del material (herramientas de corte y recubrimientos), sino también 
en nuevos y prometedores campos como son la electrónica, la opto-electrónica y la 
superconductividad. Entre las aplicaciones actuales más importantes se pueden citar: 
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• Aplicaciones aeroespaciales y de automoción: en rotores de motores de aviones y 
automóviles, como cubiertas protectoras en turbinas de gases, en cojinetes... 
• Aplicaciones industriales generales, maquinaria y equipamiento: como protección 
contra la corrosión y el ataque químico, en válvulas y bombas de líquidos corrosivos, en 
contenedores de termopares, como componentes de engranajes, en moldes para 
extrusión, para el soldado manual de circuitos impresos, para insertos graduables, en 
herramientas para molienda, perforación y torneado, para herramientas de corte y como 
aditivos en aceros para aumentar la resistencia a la deformación a altas temperaturas. 
• Aplicaciones militares: en sistemas de protección como armaduras. 
• Aplicaciones nucleares: como recubrimientos del grafito actuando como moderadores y 
reflectores. 
• Aplicaciones eléctricas y ópticas: como barrera de difusión en semiconductores, como 




El empleo de los carbonitruros de los metales de transición con fines estructurales 
requiere cumplir una serie de especificaciones técnicas que son difíciles de conseguir 
utilizando un material constituido por una sola fase. Estos materiales suelen emplearse 
combinados con otras cerámicas (WC, Mo2C...) y metales (Co, Ni, Mo...), dando lugar a los 
composites cerámica-metal denominados cermets. El empleo conjunto de materiales 
cerámicos y metálicos permite conseguir una combinación óptima de propiedades. La fase 
cerámica aporta la dureza, la resistencia a la oxidación y la resistencia al calor; y la 
metálica, la tenacidad y la resistencia al choque. La evolución seguida por los cermets 
basados en el carbonitruro de titanio, que queda reflejada en la tabla I.3, es una respuesta a 
la necesidad de conseguir cada vez mejores prestaciones, una mayor vida media o una 
mayor tolerancia bajo condiciones experimentales severas. 
Para ello, ha sido necesario desarrollar materiales en los cuales la fase cerámica esté 
constituida por sistemas multicomponentes con al menos dos metales de transición. La 
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mayor parte de los materiales desarrollados hasta el momento presentan un carácter 
multifásico. Existen datos en la bibliografía que muestran que el mejor conjunto de 
propiedades se obtiene cuando se emplean soluciones sólidas de los carburos y nitruros. En 
1976, Rudy ya recomendaba para la mejora de las propiedades estructurales, emplear 
soluciones sólidas de carbonitruros complejos como productos base con la incorporación 
tanto del carbono como del nitrógeno en una única fase
57
. Sin embargo, hasta el momento 
sólo el carbonitruro de titanio se incorpora a veces al cermet, siendo los restantes metales 
de transición aportados como fases binarias, generalmente carburos. 
 
Tabla I.3. Desarrollo de los cermets basados en el Ti(C, N). 








Ti (C, N) 
Ti (C, N) 
(Ti, Mo) (C, N) 
(Ti, Mo, W) (C, N) 
(Ti, Ta, Nb, V, Mo, W) (C, N) 
(Ti, Ta, Nb, V, W) (C, N) 









Actualmente se comercializan dos tipos de cermets, los basados en el carburo de 
titanio y los basados en el carbonitruro de titanio. Los primeros llegaron al mercado a 
mediados de los años 1960
58
. Aunque los cermets basados en Ti(C, N) se desarrollaron en 
1931
59
, el interés sobre ellos no empezó realmente hasta el trabajo sistemático realizado por 
Kieffer y col.
60
 en los años 1970, en el que realizaron un extenso estudio de las propiedades 
de este tipo de cermets. 
Comparados con los cermets basados en TiC, los basados en Ti(C, N) poseen una 
mayor dureza a alta temperatura, mayores resistencias a la ruptura y a la oxidación y mayor 
conductividad térmica
46,61-63
. Además, la fase cerámica de los cermets basados en Ti(C, N) 
está formada por granos más pequeños que los de TiC, lo que aumenta su resistencia a la 
fluencia. Hoy en día, estos cermets son muy utilizados en la industria sustituyendo, a pesar 
de presentar una inferior tenacidad, a los materiales basados en el WC (“metales duros”), 
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en aplicaciones donde se busca resistencia y durabilidad: en la fabricación de piezas con 
una superficie de mejor calidad, con mayor resistencia al desgaste y mejor reproducibilidad, 
de piezas de corte con bordes muy resistentes y precisos, de gran importancia a la hora de 
cortar elementos muy finos y en la nueva tecnología “net-shape” (Metal Injection Molding). 
Los cermets que se comercializan actualmente presentan un buen rendimiento, pero 
son el resultado de una optimización industrial más que de una investigación sistemática de 
los procesos físico-químicos involucrados en su fabricación. La metodología para producir 
estos cermets consiste generalmente en mezclar las fases cerámicas, en su mayoría binarias, 
(TiC-TiN ó Ti(C, N), Mo2C, WC, TaC, NbC) con la fase metálica (Ni o Co) y realizar la 
posterior sinterización. La complejidad de las reacciones que ocurren durante el proceso de 
sinterización en fase líquida y la cantidad de parámetros experimentales que entran en juego 
durante su fabricación (reactivos de partida, composición química inicial, contenido en 
carbono y nitrógeno, distribución y tamaño de las partículas, atmósfera del procesado, etc.) 
dificultan enormemente la correlación entre las propiedades finales y los parámetros del 
proceso. Esto imposibilita en gran medida la mejora y el diseño de nuevos materiales con 




El tratamiento mecánico es una técnica de procesado de materiales en forma de 
polvo que se lleva a cabo en recipientes cilíndricos (jarros) rellenos de bolas y de la carga 
(material). El conjunto se somete a un movimiento, generalmente giratorio o vibratorio, de 
forma que se produzca la cesión de energía mecánica al material por los impactos de las 
bolas o por el efecto del rozamiento (cizalla). El tratamiento puede realizarse en seco o en 
húmedo y permite inducir cambios tanto químicos como físicos en el material de partida. 
Cuando se producen cambios químicos se habla de mecanoquímica. 
Algunos efectos muy simples del tratamiento mecánico, como hacer fuego por 
rozamiento o acelerar la disolución de la sal en agua por trituración en un mortero, se han 
aprovechado por el hombre desde tiempos prehistóricos. En algunos textos de la antigua 
Grecia se pueden encontrar referencias de eventos mecanoquímicos
64
. Así, Theophrastus de 
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Presea escribió sobre el año 350 a.C. que el mercurio “…se consigue cuando en una copa 
de cobre trituramos el cinabrio mezclado con vinagre”
65
. La historia moderna de la 
mecanoquímica comienza con los trabajos de Carey-Lee a finales del siglo XIX, donde 
mostró que el nivel de descomposición y sublimación del mercurio y de los haluros de plata 
era distinto tras el calentamiento o la trituración en un mortero
66
. Este estudio pionero 
mostró que los tratamientos térmicos no son el único medio posible para iniciar las 
reacciones químicas, sino que también pueden ser inducidas mediante energía mecánica. 
La molienda, que se ha empleado tradicionalmente para realizar mezclas de 
reactivos y para reducir el tamaño de las partículas, tuvo su impulso definitivo a mediados 
de los años 1960 con los experimentos de Benjamín
67
 en la empresa Inco Paul D. Merica 
Research Laboratory. Estos trabajos formaron parte del programa para sintetizar 
superaleaciones, basadas en Ni y reforzadas con dispersiones de óxidos (ODS), que se 
utilizaban en la fabricación de turbinas de gases. Los primeros experimentos de molienda 
de alta energía realizados por este grupo iban dirigidos a la obtención de partículas de 
óxidos recubiertas de Ni. Este proceso ya se había probado 40 años antes por Hoyt y col. 
que recubrieron partículas de WC con Co usando un molino de bolas de baja energía
68
. 
Posteriormente, realizaron la dispersión de Ni y de aleaciones de Ni/Cr/Al/Ti en óxido de 
torio. El éxito de todos estos procesos llevó a la publicación de la primera patente sobre esta 
técnica a mediados de los 1970. 
La gran mayoría de los trabajos realizados sobre molienda anteriores a los años 
1980 se llevaron a cabo sobre la producción de superaleaciones ODS (basadas en Ni y Fe) y 
de aleaciones de aluminio. En el año 1983, un artículo publicado por Koch y col. del Oak 
Ridge Nacional Laboratoty
69
 hizo que la molienda se convirtiera en un campo de 
investigación estudiado en numerosos laboratorios del mundo. En él, Koch y col. mostraron 
la formación de una fase amorfa de composición Ni60Nb40 por molienda de alta energía de 
los elementos Ni y Nb. Un par de años antes, el grupo de investigación ruso liderado por 
Yermakov
70
 consiguió la amorfización de mezclas de Y-Co y Gd-Co usando un molino 
planetario. Así, mientras que a Benjamín se le considera el pionero en el uso de la 
mecanoquímica, a Koch se le honra como el padre de la mecanoquímica actual. 
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Estos primeros estudios evidenciaban que la molienda era potencialmente una 
técnica de procesado en condiciones de no equilibrio. Así, la mayor parte de las estructuras 
estables y metastables producidas por solidificación rápida de fundidos (RSP, Rapid 
Solidification Processing) también pueden obtenerse por molienda. La formación de fases 
amorfas y de soluciones sólidas en sistemas inmiscibles difíciles de obtener mediante RSP 
también se ha conseguido por tratamiento mecánico. 
Una nueva área dentro de la mecanoquímica comenzó a desarrollarse a finales de 
los años 1980, al ponerse de manifiesto la capacidad del tratamiento mecánico de inducir 
reacciones de desplazamiento a temperatura ambiente. Tomando como partida el primer 
artículo publicado por Schaffer y McCormick sobre la reducción de CuO por Ca durante la 
molienda
71
, una ingente cantidad de trabajos se han publicado no sólo para este tipo de 
reacciones, sino también centrados en la obtención de compuestos intermetálicos y 
nanocomposites
72-74
. En la tabla I.4 se recogen los hitos más importantes en el desarrollo de 
la mecanoquímica. 
 
Tabla I.4. Hitos en el desarrollo de la mecanoquímica. 








Aleaciones ODS de Ni 
Amorfización de intermetálicos 
Introducción de desorden en compuestos ordenados 
Amorfización de mezclas en polvo de elementos 
Síntesis de fases nanocristalinas 
Reacciones de desplazamiento 
Síntesis de fases cuasi-cristalinas 
 
El interés hacia la mecanoquímica ha ido creciendo a lo largo del tiempo, ya que se 
muestra como una técnica muy adecuada para la síntesis de materiales avanzados, al 
proporcionar productos finales con una estructura y una microestructura peculiares y, por lo 
tanto, con propiedades distintas a la de los materiales ya existentes. Cuando la finalidad de 
la molienda consiste en obtener un material se habla de mecanosíntesis. Gracias a este 
procedimiento, se pueden sintetizar materiales iónicos, metálicos y covalentes con muy 
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diversas estructuras (cristalinos, amorfos y cuasi-cristalinos)
75-85
. Al ser un método de 
síntesis simple pero efectivo, su uso se ha extendido a la obtención de metales, cerámicas, 
polímeros y composites. En la tabla I.5 se recogen las principales características de la 
mecanosíntesis que la convierte en una técnica de procesado con un enorme atractivo. 
 
Tabla I.5. Atributos de la mecanosíntesis. 
*Extensión de los límites de solubilidad en aleaciones metálicas. 
*Refinamiento del tamaño del dominio coherente de difracción hasta el rango 
nanométrico 
*Síntesis de nuevas fases cristalinas y cuasi-crsitalinas 
*Síntesis de fases amorfas 
*Generación de desorden en los intermetálicos 
*Posibilidad de alear elementos difícilmente aleables 
*Inducción de reacciones químicas a bajas temperaturas 
*Producción de dispersiones de partículas de fases secundarias en una matriz 
cerámica o metálica. 
*Procesos escalables. 
 
Actualmente, los procesos mecanoquímicos se realizan, con carácter general, en 
molinos denominados de alta energía, es decir, con equipamientos que proporcionan un 
gran número de impactos con elevadas fuerzas compresivas. Existen distintos tipos de 
molinos que se diferencian en las características del movimiento que estos inducen: 
 
• Planetario: Doble movimiento de giro semejante al movimiento de los planetas 
alrededor del sol (figura I.4). 
• Vibratorio: Oscilación alternativa del jarro en torno a su posición de equilibrio. 
• Centrífugo: Movimiento de rotación del plato del molino manteniéndose el jarro sin 
rotación sobre si mismo. 





La naturaleza de la transformación química inducida durante el tratamiento 
mecánico depende de la energía transferida a la muestra por las bolas durante el proceso. 
Esta cantidad de energía viene determinada por numerosos parámetros experimentales tales 
como el tipo de molino, la velocidad o frecuencia del movimiento, el tipo de jarro, el 
llenado del jarro, la naturaleza y el tamaño de las bolas, la relación peso de muestra/peso de 
bolas, el medio de molienda (húmeda o seca), la atmósfera empleada, el uso de agentes de 
control del proceso (PCA) y el tiempo. La molienda se caracteriza por ser un proceso 
continuo de fractura y soldado en frío de las partículas en polvo atrapadas en las colisiones. 
La extensión de estos microprocesos individuales (fractura y soldado) que determinan el 
avance de las transformaciones depende asimismo de las propiedades mecánicas de los 
reactivos, por lo que se deben tener también en cuenta a la hora de racionalizar estos 
procesos. De esta forma, el tratamiento mecánico puede clasificarse en función de la 




























Figura I.4. (a) Movimiento de las bolas en un molino planetario, (b) esquema de un molino de atrición. 
 
Durante los procesos mecanoquímicos, la repetida fractura y soldadura de las 
partículas aumenta el área de contacto de los reactivos debido, por una parte, a la reducción 
del tamaño de las partículas y, por otra, a la generación continuada de superficies frescas. 
Esto permite el avance de la reacción sin necesidad de una difusión a larga distancia a 
través de la capa del producto formado y, como consecuencia, las reacciones que 








molienda. Esta es una de las características más interesantes de este tipo de procesos. 
Además, el gran número de defectos que se inducen durante el tratamiento mecánico 
(importantes deformaciones de la red cristalina) acelera los procesos de difusión. En 
muchos casos, aunque la reacción no se lleve a cabo a temperatura ambiente, la reducción 
del tamaño de las partículas y la generación de estos defectos permiten que las temperaturas 
de reacción de un posterior tratamiento térmico se reduzcan considerablemente. 
 
I.4.1- Reacciones de Auto-Propagación Inducidas Mecánicamente 
 
Las reacciones mecanoquímicas generalmente progresan de manera continua con el 
tiempo de la molienda por procesos de difusión, pero en determinados casos, si la reacción 
inducida es suficientemente exotérmica se producen las denominadas reacciones auto-
sostenidas. Una vez iniciada, la reacción se propaga instantáneamente a través de la carga 
por un proceso denominado de combustión o de auto-propagación
86
. Este tipo de proceso, 
similar a las reacciones de auto-propagación a alta temperatura (SHS), se denomina por el 
nombre propuesto por Yen
87
 como reacciones de auto-propagación inducidas 
mecánicamente (MSR). Se ha sugerido empíricamente que las reacciones SHS ocurren 
cuando la temperatura adiabática (Tad, es la temperatura máxima que alcanzaría el producto 
de la reacción si no hubiera ninguna disipación de calor) de los productos es superior a 
1800 K. Esta temperatura, directamente relacionada con el carácter exotérmico de la 
reacción, puede ser calculada a partir de las capacidades caloríficas y el calor latente de 
fusión de las especies implicadas en la reacción. En una primera aproximación, este valor 
mínimo requerido también puede ser considerado válido en el caso de las reacciones MSR. 
Las MSR son reacciones que transcurren en tres etapas bien diferenciadas: 
 
1. Periodo de activación: Durante este tiempo, el tamaño de las partículas disminuye, se 
generan defectos, sitios activos y superficies frescas, pero se obtiene muy poca 
cantidad de producto formado por difusión. 
2. Ignición: Esta se produce transcurrido un tiempo denominado tiempo de ignición o 
combustión, tig, propagándose el frente casi instantáneamente por toda la muestra. 
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Para comprender el mecanismo de la ignición es necesario relacionar el tiempo de 
ignición con las propiedades de la muestra y con las condiciones de la molienda. 
3. Periodo de post-combustión: Tras el paso del frente de reacción, la transformación es 
normalmente incompleta y la molienda debe continuar para que reaccione la totalidad 
de la mezcla. De esta forma se obtiene un producto final homogéneo en composición, 
microestructura y estructura. 
 
Las MSR pueden utilizarse para producir una gran variedad de materiales, entre 
ellos, compuestos refractarios y composites. La activación mecánica de los reactantes, la 
formación de los productos y su homogeneización se lleva a cabo en un único proceso de 
molienda, lo que resulta de gran importancia a la hora de producir materiales compuestos. 
Por otra parte, las MSR ofrecen rutas de síntesis directas, rápidas, libres de disolventes (lo 
que les confiere un gran atractivo medioambiental) y de baja temperatura (con su 
correspondiente ahorro energético). Por las características de la reacción, el tiempo de 
molienda se reduce y los productos presentan una mayor pureza en comparación con los 
obtenidos por difusión. Además, como todo proceso basado en el tratamiento mecánico, el 
refinamiento estructural y el número de defectos inducidos, como las dislocaciones, 
mejoran las propiedades mecánicas del producto. También aumenta la temperatura hasta la 
cual se retienen las propiedades mecánicas y mejora la resistencia a la corrosión. En 
determinadas ocasiones, la molienda se ha empleado en conjunción con el proceso 




Los procesos MSR ya se han aplicado a una gran variedad de sistemas, 
principalmente sólido-sólido. Por ejemplo, se pueden citar la obtención de calcogenuros de 
metales a partir de la mezcla de sus elementos
89-95
, la reducción de óxidos metálicos con 
metales reductores
96-99
, la síntesis de compuestos intermetálicos
87,100-107
 y la obtención de 
composites
108-110
. Sin embargo, este método se ha empleado escasamente en sistemas 
sólido-gas, debido a la dificultad que supone realizar un control efectivo de una atmósfera 
reactiva en este tipo de reacciones. 
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Los procesos mecanoquímicos, en general, y de auto-propagación, en particular, 
(especialmente en sistemas sólido-gas) son muy complejos debido al gran número de 
parámetros experimentales que intervienen, incluidos los distintos tipos de molinos que 
pueden emplearse. Esto hace que resulte muy difícil desarrollar modelos de los procesos 
que permitan la comparación de los distintos resultados encontrados en la bibliografía. Sólo 
algunas tentativas se han descrito en la literatura
111
. Cualquier proceso mecanoquímico 
comienza con un periodo de inducción y la formación del primer producto ocurre tras un 
tiempo de molienda más o menos largo dependiendo de las características del sistema 
estudiado. Que la reacción progrese gradualmente (por difusión) o por un proceso auto-
sostenido dependerá de la composición de la mezcla inicial y de las condiciones de la 
molienda. El estudio de la activación mecánica necesaria para producir la ignición puede 
ser un vehículo para obtener información acerca del mecanismo de los procesos 
mecanoquímicos. Como Schaffer y McCormick escribieron
112
: “Estas reacciones tan 
exotérmicas son sistemas ideales con los cuales es posible estudiar la cinética del aleado 
mecánico debido a que la combustión representa un estado crítico del proceso y es un punto 




El objetivo principal de la presente Tesis Doctoral consiste en demostrar que el 
tratamiento mecánico es una vía alternativa en la obtención y desarrollo de materiales 
cerámicos y composites cerámica-metal de interés tecnológico en aplicaciones 
estructurales. En concreto, dicha técnica se empleará para sintetizar compuestos en los 
sistemas metal-carbono-nitrógeno, siendo el componente metálico un metal de transición de 
los grupos IVB y VB. 
Los carburos y nitruros de estos metales de transición son isoestructurales con una 
estructura cúbica Fm-3m y, por tanto, pueden formar soluciones sólidas. Se ha demostrado 
que cuando se usan estas soluciones sólidas, las propiedades mecánicas del material 
sinterizado mejoran ostensiblemente. Sin embargo, la dificultad para obtener dichas 
soluciones sólidas por los métodos térmicos convencionales ha limitado su uso comercial. 
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El presente estudio pretende demostrar que la molienda reactiva permite obtener, a partir de 
mezclas de elementos, soluciones sólidas homogéneas (carbonitruros de metales de 
transición) con un elevado control de la estequiometría y abarcando un amplio rango de 
composiciones. Esto será posible gracias a que la formación de estas fases ocurre a través 
de una reacción de auto-propagación inducida mecánicamente. 
Se emplearán estos sistemas metal-carbono-nitrógeno como modelos para 
profundizar en el estudio de este tipo de reacciones sólido-gas. Asimismo, se realizará un 
estudio sistemático de la influencia de los distintos parámetros experimentales de la 
molienda en la generación de las reacciones de auto-propagación. 
Por último, la posibilidad de obtener de una manera rápida y sencilla los 
carbonitruros de los metales de transición abre nuevas perspectivas en el desarrollo de 
composites basados en este tipo de compuestos. Se pretende abordar la síntesis de cermets 
por molienda en una sola etapa a partir de las mezclas estequiométricas de los elementos. 
Teniendo en cuenta la interrelación entre composición, microestructura, propiedades 
y aplicaciones, la presente memoria pretende abrir gracias al empleo de la mecanoquímica 
un nuevo camino que permita el desarrollo de materiales multicomponentes monofásicos 
metal-carbono-nitrógeno y cermets en los que la composición esté adaptada a los 
requerimientos de distintas aplicaciones tecnológicas. 
Los resultados de la presente memoria se han estructurado de la siguiente forma: 
 
• En el Capítulo III se presentan los resultados correspondientes a la síntesis de los 
carbonitruros de titanio, niobio, tántalo y hafnio. 
• En el Capítulo IV se aborda la síntesis de carbonitruros mixtos, es decir, de soluciones 
sólidas que incluyan dos metales de transición. 
• En el Capítulo V, tomando como base el sistema titanio-carbono-nitrógeno, se intenta 
profundizar en la comprensión del mecanismo de las reacciones MSR. 
• En el Capítulo VI se presentan los primeros resultados correspondientes al desarrollo de 
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En la realización de la Tesis Doctoral se han empleado los siguientes materiales: 
 
 Sólidos 
Titanio (Ti) [93-2267, pureza de 99%, <325 mesh, Strem Chemicals] 
Carbón activo (Cac) [7440-44-0, <100 mesh, 1500 m
2
/g, H2O<30%, Fe≤0.1%, Aldrich] 
Grafito (Cgraf) [4206, 11 m
2
/g, Fe ≤ 0.4%, Merck] 
Niobio (Nb) [93-4132, pureza de 99.8 %, < 325 mesh, Strem Chemicals] 
Tántalo (Ta) [262846, pureza de 99.9 %, < 325 mesh, Aldrich] 
Hafnio (Hf) [266752, pureza de 99.5 %, < 325 mesh, Aldrich] 
Zirconio (Zr) [93-4047, pureza de 99.5 %, < 50mesh, Strem Chemicals] 
Vanadio (V) [262935, pureza de 99.5 %, < 325 mesh, Aldrich] 
Silicio (Si) [93-1496, pureza de 99%, Strem Chemicals] 
Carburo de Titanio (TiC) [307807, pureza de 98 %, < 325mesh, Aldrich] 
Nitruro de Titanio (TiN) [595063, pureza de 98 %, < 325mesh, Aldrich] 
Nitruro de Silicio (Si3N4) [24862-2, β-phase, < 325 mesh, Aldrich] 
Carburo de Silicio (SiC) [85355, puro, < 400 mesh, Fluka] 
Niquel (Ni) [72220, purísimo, Fluka] 
Cobalto (Co) [266647, pureza de + 99.9%, < 100 mesh, Sigma] 
Volframio (W) [93-7456, pureza de 99.9%, < 12 µm, Strem Chemicals] 
Carburo de Volframio (WC) [93-7431, pureza de 99.5%, < 1 µm, Strem Chemicals] 
Carburo de Molibdeno (Mo2C) [93-4243, pureza de 99.5%, Strem Chemicals] 
Permanganato Potásico (KMnO4) [399124, pureza de +99%, Aldrich] 
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Oxalato Cálcico Dihidrato (CaC2O4
.2H2O) [pureza de 99%, D’Hemio Laboratorios] 
 
 Líquidos 
Ácido Clorhídrico (HCl) [201020, QP, 37%, Panreac] 
Etanol Absoluto (EtOH) [141086, purísimo PRS 99.5%, Panreac] 
Ácido Ortofosfórico (H3PO4) [20621.295, 84%, Prolabo] 
 
 Gases 
Helio (He) [purísimo, H2O ≤ 3ppm, O2 ≤ 2ppm y CnHm ≤ 0.5ppm, Air Liquide] 
Nitrógeno (N2) [purísimo, H2O ≤ 3ppm, O2 ≤ 2ppm y CnHm ≤ 0.5ppm, Air Liquide] 




II.2.- Métodos Experimentales 
 
II.2.1.- Síntesis: Mecanosíntesis 
 
La síntesis de las distintas muestras se realizó por molienda o tratamiento mecánico, 
que es una técnica de procesado, generalmente en seco, de materiales en forma de polvo 
que permite generar productos homogéneos a partir de mezclas de elementos y/o 
compuestos. El proceso consiste en cargar la muestra y el medio de molienda (bolas) en un 
contenedor (jarro) con o sin control de la atmósfera de trabajo. Al poner el sistema en 
movimiento, la energía mecánica se transmite a la muestra por el efecto del choque y 
rozamiento de las bolas entre si y con el jarro. Los distintos sistemas de molienda (molinos 
de atrición, planetario, vibratorio, centrífugo, ...) se diferencian en el tipo de movimiento y, 
por tanto, en la cantidad y tipos de energía que transmiten. Los distintos efectos inducidos 
por el tratamiento mecánico han sido previamente descritos en el Capítulo I. Existe una 
nomenclatura específica que permite diferenciar los procesos de la molienda dependiendo 
del tipo de efecto que se desee conseguir. Dicha nomenclatura se recoge a continuación: 
 
• MM (Mechanical milling). Molienda. Su principal finalidad es homogeneizar el 
producto final y reducir el tamaño de las partículas. La composición química de la 
muestra no varía tras el tratamiento. 
• MA (Mechanical Alloying). Aleado Mecánico. Su objetivo es la obtención de 
aleaciones homogéneas a partir de mezclas de los elementos metálicos. 
• dMA (Double Mechanical Alloying). Doble Aleado Mecánico. Consiste en la 
aplicación de tratamientos mecánicos consecutivos produciéndose en cada uno de 
ellos los reactivos para el siguiente proceso. 
• MD (Mechanical Disordering). Desorden Mecánico. El tratamiento mecánico se 
realiza para obtener productos en los que se ha destruido el orden a largo alcance. 
• M2A (Mechanically Activated Annealing). Calcinación activada mecánicamente. 
Consiste en un tratamiento térmico tras la activación del material por molienda. 
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Permite disminuir la temperatura necesaria para inducir reacciones químicas tras un 
periodo de molienda de los reactivos. 
• MASHS (Mechanically Activated Self-Propagating High-Temperature Synthesis). 
Consiste en la molienda previa de los reactivos empleados en los procesos SHS con el 
fin de mejorar la uniformidad de los productos y disminuir la temperatura de ignición. 
• MSR (Mechanically Induced Self-Sustaining Reaction). Reacciones de Auto-
propagación Inducidas Mecánicamente. Consiste en realizar a temperatura ambiente 
reacciones de auto-propagación por la cesión de energía mecánica. 
• RM (Reaction Milling or Mechanochemistry). Engloba todos los procesos en los que 
la molienda induce transformaciones químicas. 
• Mecanosíntesis. Engloba todos los procesos en los que la finalidad es la obtención de 
un material. 
 
La mecanosíntesis es un proceso complejo que requiere la optimización de un 
conjunto importante de variables (parámetros o condiciones de molienda) para conseguir el 
producto y la microestructura deseada. Un interesante artículo de revisión donde se analiza 
la influencia de los distintos parámetros involucrados en la molienda es el escrito por C. 
Suryanarayana
1
. Algunos de los parámetros que tienen un efecto importante en la 
constitución final del producto y las condiciones empleadas en la presente Memoria se 
detallan a continuación: 
 
• Tipo de molino: Se han utilizado dos molinos planetarios que son especialmente 
energéticos gracias a la suma de dos campos centrífugos debidos a dos movimientos 
giratorios, uno alrededor del plato del molino y otro planetario alrededor del eje de 
los jarros. 
 Micro Molino planetario Pulverisette 7 (Fritsch)2 modificado para el control 
de gases en las experiencias del Capítulo III, IV y V.  
 Molino planetario Pulverisette 4 (Fritsch)3 modificado para el control de 




• Tipo de jarro. 
 Jarros de acero templado (67Rc) de 45 ml para las experiencias del Capítulo 
III, IV y V (Pulverisette 7). 
 Jarros de acero templado (67Rc) de 300 ml para las experiencias del 
Capítulo VI (Pulverisette 4). 
• Velocidad de giro del molino: Se han empleado idénticas velocidades de giro para 
ambos movimientos circulares, es decir, se ha impuesto una relación planetaria de -1. 
Los valores utilizados en cada caso son especificados en el capítulo correspondiente.  
 El molino planetario Pulverisette 7 permite unas velocidades hasta 800 rpm.  
 El molino planetario Pulverisette 4 permite unas velocidades hasta 400 rpm.  
• Tipo y tamaño de las bolas. 
 De 2 a 7 bolas de acero templado (67Rc) de 15 mm de diámetro y 13.7 
gramos para las experiencias del Capítulo III, IV y V (Pulverisette 7). 
 15 bolas de acero templado (67Rc) de 20 mm de diámetro y 32.6 gramos 
para las experiencias del Capítulo VI (Pulveristte 4). 
• Relación peso de muestra / peso de bolas (PBR). 
 PBR de 1/8 ó 1/16 en las experiencias del Capítulo III y IV (Pulverisette 7). 
 Dada la naturaleza del Capítulo V se ha empleado un PBR variable, que es 
especificado en cada caso (Pulverisette 7). 
 PBR de 1/10.5 en las experiencias del Capítulo VI (Pulverisette 4) 
• Llenado del jarro. 
 En las experiencias del Capítulo III, IV y V, el llenado ha variado 
dependiendo del número de bolas y PBR empleados. Para una experiencia 
estándar con siete bolas y un PBR de 1/16, el volumen de muestra y de bolas 
corresponde a 1.51 ml y 12.37 ml, respectivamente (Pulverisette 7, jarro de 
45 ml).  
 Aproximadamente 10.13 ml de muestra más 62.84 ml de bolas para las 
experiencias del Capítulo VI (Pulverisette 4, jarro de 300 ml). 
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• Naturaleza y presión de la atmósfera de molienda: Generalmente se ha trabajado en 
una atmósfera de nitrógeno a una presión de 6 bares. Los valores se especifican en 
cada capítulo. 
• Agentes de control del proceso: No se han empleado. Son generalmente utilizados 
para reducir el grado de aglomeración de los productos finales. 
 
En los distintos capítulos se presentan tablas recapitulativas en las que se recogen 
las condiciones precisas de cada experimento realizado. 
Estas variables no son completamente independientes, por ejemplo, la optimización 
del tiempo de molienda depende del tipo de molino, la naturaleza y el tamaño del medio de 
molienda, el PBR, etc. Por lo tanto, el desarrollo de métodos de síntesis basados en el 
tratamiento mecánico requiere un control preciso de las condiciones experimentales y el 
conocimiento de las interrelaciones de los distintos parámetros de proceso. 
La modificación introducida para poder controlar la atmósfera de trabajo (reactiva o 
inerte) consistió en la perforación de la tapa de protección del molino para la introducción 
de un tubo de poliamida que era conectado al jarro a través de un racor de 3x5 mm y a la 
bala de gas a través de una válvula industrial giratoria. La presión era monitorizada de 
manera continua usando una válvula SMS Solenoid (modelo EVT307-5DO-01F-Q, SMC) 
conectada a un sistema de adquisición de datos ADAM-4000 Series (Esis Pty Ltd.). 
Cualquier cambio en la presión de trabajo durante el proceso podía así observarse. Si 
durante la molienda se producía una reacción de auto-propagación, el calor desprendido por 
ésta incrementaba la temperatura en el interior del jarro y, por tanto, la presión. El momento 
de la ignición se detectaba a partir de los gráficos presión-tiempo que eran registrados 








II.2.2.- Caracterización Estructural, Microestructural y Química 
 
II.2.2.1- Difracción de Rayos X 
 
Los diagramas de difracción de rayos X (DRX) de las muestras en forma de polvo y 
de los cermets sinterizados se realizaron en los aparatos siguientes: 
 
 Difractómetro Siemens D501 usando radiación CuKα (λ=1.540530 nm) 
(40kV, 40mA) y monocromador de grafito. Se barrió el rango de 30º a 80º 
(2Θ) a una velocidad de 0.09º/min 
 Difractómetro Philips X’Pert Pro equipado con un goniómetro Θ/Θ usando 
radiación CuKα (λ=1.540530 nm) (40kV, 40mA) y un filtro Kβ secundario 
con un adquisición de datos X’Celerator. Se barrió el rango de 30º a 130º a 
una velocidad de 0.42º/min. 
Las muestras en forma de polvo se montaron en un soporte de vidrio y se 
dispersaron con etanol absoluto para su adhesión. Los cermets sinterizados se embutieron 
en cilindros de resina transparente (TPT002, Remet) y se pulieron a espejo. Posteriormente, 
se colocaron en un soporte de metacrilato adaptado, y se ajustó la altura de la muestra 
mediante tornillos. La anchura instrumental y la posición de los picos de difracción se 
corrigieron usando LaB6 (NIST) y Si (NIST). 
A partir de los diagramas de difracción de rayos X y usando el software FullProf
4
, 
se calculó el parámetro de red correspondiente a cada muestra asumiendo un perfil pseudo-
Voight-Thomson-Cox-Hasting para los picos de DRX. Los datos de posición y de anchura 
integral se emplearon para el cálculo del dominio coherente de difracción y las tensiones 












donde Θo es la posición del máximo del pico, K es un factor morfológico (K = 0.9), D es el 
tamaño del dominio coherente de difracción, e es el valor máximo de las microtensiones y 
B es la anchura integral. Al representar esta ecuación para los distintos planos de una 
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misma familia, se obtiene el microdominio (Kλ/D) de la pendiente de la recta obtenida y las 
microtensiones (16e2) de la ordenada en el origen. 
 
II.2.2.2- Técnicas Microscópicas 
 
La caracterización microestructural se llevó a cabo empleando las técnicas de 
microscopía electrónica de barrido (SEM), microscopía electrónica de transmisión (TEM), 
microscopía electrónica de alta resolución (HRTEM) y difracción de electrones (ED). Para 
ello se usaron los siguientes equipos: 
 
 Microscopios electrónicos de barrido Philips XL-30 (30kV) y Jeol JSM 
5400 (30kV) equipados con sistemas de análisis de energía dispersiva (EDX) 
 Microscopio electrónico de transmisión Philips CM200 (200kV) con una 
lente objetivo supertwin y filamento de LaB6 (resolución de ~0.25 nm) y 
equipado con EDX y PEELS-GATAN. 
  Microscopio electrónico de transmisión Jeol 3010 (300kV) con filamento 
de LaB6 (resolución de ~0.17 nm) y equipado con cámara CCD (Charge-
Coupled Device). 
 
Las muestras en forma de polvo para la microscopía de barrido se colocaron 
sobre un portamuestras de cobre y fueron metalizadas con oro. Los cermets sinterizados no 
precisaron metalización. 
Las muestras en forma de polvo para la microscopía de transmisión se 
prepararon por dispersión en etanol mediante ultrasonidos, depositándose varias gotas de 
esta dispersión en una rejilla de cobre con carbón soportado. La constante de cámara se 
corrigió con Si de alta pureza. 
 
II.2.2.3- Superficie Específica 
 
Las medidas de superficie específica se llevaron a cabo usando un analizador rápido 
de superficie FlowSorb III 2310 (Micromeritics Instruments) usando N2 como adsorbato a 
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la temperatura del nitrógeno líquido (77K). EL tiempo total de medida estuvo comprendido 
entre 10 y 20 minutos. El empleo de materiales estándar mostró que la exactitud del método 
era del 99% y su reproducibilidad del 99.5%. 
 
II.2.2.4- Análisis Elemental 
 
Los análisis elementales de carbono y nitrógeno se llevaron a cabo en los 
analizadores elementales modelos TC-436DR Nitrogen/Oxyen Analyzer (LECO 
Corporation) y CS-200 Carbon/Sulfur Analyzer (LECO Corporation). A partir de los 
datos de porcentaje en peso totales de C y N, se calculó la composición de los carbonitruros 
de metales de transición (MTCxN1-x) asumiendo una relación atómica MT/(C+N) = 1 a partir 
de la ecuación: 
 
x =  
 
 
donde %N y %C son los tantos por ciento en peso de nitrógeno y de carbono obtenido del 
análisis elemental, y PC y PN son los pesos atómicos. Al realizarse la medida de ambas 
especies en equipos independientes, se chequeó la precisión del método a partir de distintas 
mezclas estequiométricas de TiC y TiN comerciales. La máxima desviación observada con 
respecto a la composición de las mezclas patrón fue siempre inferior a un 10 %. Se 
comprobó que se cometían menos errores en la determinación de las composiciones si se 




La determinación de la contaminación en Fe de las muestras debido al medio de 
molienda (acero templado) se realizó por valoración con una disolución estandarizada de 
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Para realizar esta determinación, las muestras se lavaron con ácido clorhídrico 
(35%) durante 5 minutos, tiempo suficiente para disolver todo el hierro presente. El líquido 
de lavado se valoró empleando como indicador el propio permanganato potásico. Para 
eliminar el color amarillo, producido por el Fe
3+
 en disolución, que dificultaba la 
observación del punto final, se empleó H3PO4 (PO4
3-







Los cermets obtenidos por mecanoquímica en forma de polvo se introducían en 
moldes cilíndricos de látex de 12x45 mm para su compactación. Para ello se utilizó una 
Prensa Isostática Astur Sinter equipada con un sistema Enerpac A400IC (0-2750 bar), 
empleando una presión de 2000 bares durante 5 minutos. Las muestras compactadas se 
extraían de los moldes y se sometían para su sinterización a un tratamiento isotérmico de 
1400ºC durante 1 hora en una atmósfera inerte de He. Las sinterizaciones se llevaron a cabo 
en los hornos siguientes: 
 
 Horno ICM 1360 modelo RHT-180-50-1H (AGNI GmbH), Tª max = 
1800ºC  conectado a un sistema de flujo de gases (Pmáx=2 bar). 
 Horno Thermolyne Type 59300 modelo F-59340-CM (Thermolyne),       
Tª máx = 1700 ºC conectado a un sistema de flujo de gases (Pmáx=2 bar). 
 
La densidad de los cermets sinterizados se determinó mediante el método de 
Arquímedes usando agua como medio líquido. 
 
II.2.4.- Procesado Metalográfico 
 
El procesado metalográfico consiste en obtener una superficie perfectamente 
especular en una porción de la muestra sinterizada sin introducir ningún tipo de defectos 
para poder realizar la observación microscópica. 
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Los materiales con forma cilíndrica obtenidos tras la sinterización se seccionaron 
empleando una Cortadora Remet Micromet Automática (0-3000 rpm) con una muela 
diamantada sinterizada con ligante resionoide (MD125, Remet). Las muestras cortadas se 
embutieron en caliente empleando una Encapsuladora Remet Evolution IPA 30 E (Ø = 
30mm, T ≤ 200ºC) usando una resina termoplástica transparente sensible al alcohol 
(TPT002, Remet). El tratamiento consistía en la aplicación de 4 atmósferas de presión a una 
temperatura de 165ºC durante 10 minutos. 
Las muestras se pulieron a espejo usando una Pulidora Automática Remet LS2 (300 
rpm, P≤4 bar). El proceso consistía en un lijado en tres pasos sucesivos, usando discos 
diamantados de Grano 200 (I200200, Remet), Grano 400 (I400200, Remet) y Grano 600 
(I600200, Remet) aplicando 1.5 bares de presión durante 2 horas; y un posterior pulido a 2 
bares de presión realizado en tres pasos de 20 minutos usando paños diamantados con su 
correspondiente suspensión diamantada: Paño R (R200, Triefus) con spray de 10 µm 
(96417870, Triefus), Paño RR (RR200, Triefus) con spray de 8 µm (86417670, Triefus) y 






La microdureza se determinó con un Microdurómetro Microhardness FM-700 
(Future-Tech) usando un microindentador tipo Vickers, que consiste en una punta de 
diamante con forma de pirámide regular invertida con un ángulo de 136º, sobre el cual se 
aplica una carga F (kgf). A partir de la huella generada se calcula la dureza Vickers del 














donde d es la media aritmética de las distancias d1 y d2 de la huella. 
Se aplicaron a las muestras estudiadas cargas de 1 kgf durante 15 segundos de tal 
forma que se generaban grietas partiendo desde las esquinas de la huella de indentación, lo 





Kic = β ( Hv*L / ĩ )
½ 
 
donde Hv es la dureza Vickers [kg/mm2], L es la carga en kg, ĩ es la longitud media de las 
grietas partiendo desde las esquinas de la indentación [mm] y β es un factor teórico 
calculado por Shetty
7




Las pruebas de resistencia a la oxidación de los cermets se llevaron a cabo en una 
Microbalanza C.I. Electronis Ltd. conectada a un horno vertical modelo SC448A, 
(Severn Furnaces Limited, Tª máx = 1500ºC) y provisto de un sistema de elevación. El hilo 
(Pt/Rh(10%), Ø = 0.45mm) que soportaba el pocillo de alúmina sinterizada estaba centrado 
en un tubo interno, también de alúmina, de 8 mm de diámetro. De esta forma se 
minimizaban los efectos de flotabilidad y se reducía el ruido en las medidas 
termogravimétricas. El tratamiento térmico en aire estático consistía en una rampa lineal de 




temperatura de 10ºC/min hasta 1000ºC, seguida de una isoterma a esta misma temperatura 
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Los hombres y pueblos en decadencia viven acordándose de dónde vienen; los hombres geniales y pueblos 





Los estudios realizados sobre las reacciones de auto-propagación inducidas 
térmicamente (SHS) han mostrado que la condición para que un producto pueda obtenerse 
de este modo a partir de la mezcla de sus elementos es que su temperatura adiabática (Tad) 
sea superior a 1800 K. Los valores correspondientes a los carburos y nitruros de los metales 
de transición estudiados en esta Memoria, y recogidas en la tabla III.1, superan esta 
temperatura umbral. Un gran número de carburos y nitruros se han sintetizado por SHS1 y 
los carburos de titanio, vanadio, zirconio y hafnio también se han obtenido mediante 
reacciones de auto-propagación pero inducidas mecánicamente (MSR)2-7. Sin embargo, 
entre los nitruros, sólo el de titanio se ha sintetizado empleando reacciones MSR8,9, 
probablemente debido a la dificultad de controlar una atmósfera reactiva en este tipo de 
procesos. 
 
Tabla III.1. Valores de las temperaturas adiabáticas de 
los carburos y nitruros de los metales de transición de 
los grupos IVB y VB. 
Compuesto Tad (K) Compuesto Tad (K) 
TiC 3210 TiN 4900 
ZrC 3900 ZrN 4900 
HfC 3900 HfN 5100 
VC 3180 VN 3500 
NbC 2810 NbN 3500 
TaC 2700 TaN 3360 
 
Es lógico suponer que los carbonitruros de los metales de transición de los grupos 
IVB y VB pueden obtenerse por estos métodos de auto-propagación, ya que para dichas 
soluciones sólidas las temperaturas adiabáticas deben encontrarse entre los valores 
extremos de sus correspondientes carburos y nitruros y, por lo tanto, deben ser muy 
superiores al valor umbral de 1800 K. Sólo Yeh y col.10-12 han mostrado recientemente que 
los carbonitruros de titanio, niobio y tántalo pueden obtenerse por SHS. Sin embargo, estos 
estudios revelaban ciertas dificultades para controlar la composición final de la solución 




III.2.- Síntesis y Caracterización por DRX de Carbonitruros de Titanio 
 
Se realizaron pruebas preliminares con el fin de comprobar si era posible inducir 
reacciones de auto-propagación por molienda de mezclas de titanio y carbón en una 
atmósfera de nitrógeno. Los resultados de DRX presentados en la figura III.1 reflejaron que 
era posible obtener los carbonitruros de titanio por este tipo de proceso MSR. 
 
















































































Figura III.1. Diagramas de DRX correspondientes a dos mezclas de a) titanio y carbón activo y              
b) titanio y grafito molidas en nitrógeno a 800 y 600 rpm, respectivamente, mostrando el efecto de    
auto-propagación. 
 
En la figura III.1a se muestran los diagramas de DRX de los productos obtenidos 
por molienda de mezclas de titanio y carbón activo con una relación atómica 1:0.35 en una 





molienda, se apreció la aparición de nuevos picos de DRX asociados con la formación de 
una pequeña cantidad de una nueva fase que, por la posición de los picos de difracción, 
podía considerarse como un carbonitruro de titanio. Sólo 5 minutos después, se observó que 
los picos de Ti fueron reemplazados prácticamente en su totalidad por los de una fase 
TiCxN1-x, indicando que un proceso de auto-propagación inducido por la molienda se 
produjo durante este corto periodo de tiempo. 
Este mismo hecho se aprecia en la figura III.1b que corresponde a la molienda a 600 
rpm de una mezcla de titanio y grafito con una relación atómica 1:0.5 en nitrógeno (5 
bares). En esta figura se observa de nuevo la formación instantánea del carbonitruro de 
titanio debido a una reacción de auto-propagación, pero en este caso tras 50 minutos de 
molienda aproximadamente. Las diferencias observadas en los tiempos de ignición eran una 
consecuencia directa de las distintas condiciones de molienda empleadas, en particular, de 
las distintas velocidades de rotación del molino. 
Tanto en un caso como en otro, la posición de los picos de DRX de la nueva fase 
formada antes de la combustión y la de los productos finales coinciden, indicando la 
formación de un carbonitruro de titanio previa a la reacción MSR con una composición 
similar a la del producto final. La presencia de nitrógeno en los productos finales fue 
corroborada en todos los casos por las medidas de análisis elemental. Por otra parte, tanto la 
anchura de los picos de difracción como su perfil, totalmente simétrico, sugieren que el 
producto formado es homogéneo en composición y que puede ser considerado como 
monofásico. 
Una vez demostrado que es posible sintetizar el carbonitruro de titanio por MSR, se 
planteó obtener todo el rango de composiciones correspondiente a la solución sólida dentro 
de la serie isomórfica TiC-TiN. En la tabla III.2 se presentan las condiciones 
experimentales usadas en las distintas moliendas realizadas con este fin y que dieron lugar a 
la formación de una fase carbonitruro. Para cada experiencia se añadieron en los jarros de 
molienda distintas relaciones atómicas de Ti y carbón activo o grafito, con un peso total de 
6 gramos, con la idea de variar la estequiometría final del producto. En aquellos casos en 
los que se partió de carbón activo como fuente de carbono, fue necesario aplicar una mayor 
velocidad de giro al molino para observar el proceso MSR. El momento de la ignición se 
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detectó a partir de los gráficos presión-tiempo que se registraron tal como se indicó en el 
Capítulo II. Los valores de tiempo del ignición, tig, también se incluyen en la tabla III.2. 
 
Tabla III.2. Cuadro resumen de las condiciones experimentales de molienda, del tiempo 




















Ti 1 Activo 1:0.25 800 7(1/16) 6 60 22 7.7 
Ti 2 Activo 1:0.25 800 7(1/16) 6 120 22 6.3 
Ti 3 Activo 1:0.35 800 7(1/16) 6 60 22 6.8 
Ti 4 Activo 1:0.5 800 7(1/16) 6 60 30 7.8 
Ti 5 Activo 1:0.5 800 7(1/16) 6 120 30 7.9 
Ti 6 Activo 1:0.6 800 7(1/16) 6 60 33 6.4 
Ti 7 Activo 1:0.75 800 7(1/16) 6 60 44 7.3 
Ti 8 Activo 1:0.75 800 7(1/16) 6 120 44 7.2 
         
Ti 9 Grafito 1:0.25 600 7(1/16) 6 60 52 1.4 
Ti 10 Grafito 1:0.5 600 7(1/16) 6 60 50 1.7 
Ti 11 Grafito 1:0.75 600 7(1/16) 6 60 51 0.9 
Ti 12 Grafito 1:1 600 7(1/16) 6 70 65 1.3 
 
En la figura III.2 se presentan los diagramas de DRX de las muestras recogidas en la 
tabla III.2. Cuando se comparan dichos diagramas, en especial la posición del pico (220) a 
un ángulo 2Θ aproximado de 62º, se observa un desplazamiento de los picos que se puede 
atribuir a una relación variable de C/N en los carbonitruros obtenidos. La presencia de una 
pequeña cantidad de Ti sin reaccionar también puede observarse en estos diagramas. Sólo 
se observa contaminación de hierro procedente de los elementos de molienda (jarro y bolas) 
en los diagramas de DRX de las muestras obtenidas a partir de carbón activo. 
Es destacable para aquellas muestras molidas durante 120 minutos que los picos de 
difracción se ensanchan frente a sus homólogas molidas 60 minutos, pero manteniendo 
prácticamente invariable su posición, lo que sugiere que no se produce ningún cambio 
significativo en la composición aunque se prolongue la molienda. Por otro lado, es 
interesante indicar que para las muestras molidas durante 120 minutos no se observa la 
presencia de Ti en los diagramas de difracción de rayos X, lo que indica que aunque la 
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conversión no es completa tras la combustión, ésta continúa su progreso por difusión 
durante el tiempo de molienda posterior. 
 
























































































Figura III.2. Diagramas de DRX de las muestras de la tabla III.2: a) mezclas Ti/carbón activo y             
b) mezclas Ti/grafito. 
 
La contaminación de hierro se eliminó completamente cuando las muestras se 
lavaron con una disolución de HCl (35%) durante 5 minutos. El contenido en Fe de cada 
una de ellas se cuantificó mediante valoración con permanganato potásico del líquido de 
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lavado. Dicho contenido se muestra en la tabla III.2. Como puede observarse, las muestras 
molidas con grafito presentan menos contaminación en hierro (~ 1-2 % en peso) que 
aquellas molidas con carbón activo (~ 6-8 % en peso). Esta diferencia se debe, en parte, a la 
menor velocidad de giro empleada en la molienda y, fundamentalmente, a la gran capacidad 
que tiene el grafito para revestir el medio de molienda previniendo la contaminación. Así, 
cuando se muele una mezcla de Ti y grafito durante una hora a 800 rpm, la contaminación 
en hierro observada es sólo del 3%, un valor bastante inferior a los mostrados en la        
tabla III.2 para el carbón activo. El carbón activo empleado posee hasta un 30% de agua 
(ver Sección II.1), por lo que la molienda, en cierta medida, se realiza en condiciones 
húmedas. Esto disminuye la capacidad de recubrimiento del carbón y, por tanto, la 
protección frente a la contaminación. Por otro lado, las diferencias encontradas entre las 
muestras molidas durante distinto tiempo no son muy significativas y confirman los 
resultados obtenidos previamente8, donde ya se mostraba que la contaminación en hierro se 
debe más a la velocidad de la molienda, es decir, a la energía de los choques que a la 
duración de la misma. 
A partir de estos primeros resultados, se puede concluir que el uso de grafito en vez 
de carbón activo permite reducir la velocidad de giro y, por tanto, disminuir las condiciones 
energéticas de la molienda mejorando económicamente el proceso y aumentando la 
durabilidad del equipo experimental. Por otro lado, también se reduce la contaminación en 
hierro hasta valores mínimos aceptables para el posible uso tecnológico del material    
(tabla III.2) con lo que se evita la etapa del lavado con ácido clorhídrico. 
Los datos de los tiempos de ignición indicados en la tabla III.2 para las mezclas de 
titanio con carbón activo muestran que los valores dependen de la cantidad de carbón en la 
mezcla inicial, variando desde 20 hasta 45 minutos aproximadamente para las mezclas más 
ricas. Como se indicó en el Capítulo I, durante el periodo previo a la ignición se produce la 
disminución del tamaño de las partículas y la acumulación de defectos en la red cristalina 
del titanio, lo cual favorece la reacción de combustión. En este sentido, el carbón activo 
actúa en cierto modo como diluyente dificultando la activación del titanio e 
incrementándose el tiempo de ignición. Para las mezclas con grafito, el tig fue 
aproximadamente de 50 minutos independientemente de la relación atómica Ti/C         
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(tabla III.2). Este tiempo mayor se explica por el uso de una velocidad de giro menor y su 
valor prácticamente constante es un reflejo de la mayor capacidad del grafito para recubrir 
las partículas de titanio, incluso en las mezclas iniciales con un bajo contenido en grafito. 
Tal como se indica en la bibliografía13, un requerimiento esencial para que las 
reacciones de auto-propagación se produzcan es un contacto íntimo entre las partículas de 
reactivos. Este tipo de reacción se produce más fácilmente en sistemas frágil-dúctil que en 
sistemas frágil-frágil. En un sistema frágil-dúctil, las partículas frágiles se dispersan en la 
matriz dúctil produciéndose un contacto óptimo que favorece la reacción. En un sistema 
frágil-frágil, las superficies de contacto entre los reactantes es menor siendo más difícil el 
inicio de la combustión. Un comportamiento similar puede suponerse en el caso de utilizar 
carbón activo (sistema frágil-frágil) o grafito (sistema frágil-dúctil), lo que explicaría las 
diferencias de comportamiento observadas. El mejor contacto entre las partículas de titanio 
y grafito debe favorecer la reacción entre ambos y, por tanto, se requerirá una menor 
velocidad de giro para que ésta ocurra. 
En la tabla III.3 se presenta un resumen de los resultados correspondientes a 
distintas moliendas de 60 minutos de duración realizadas en mezclas Ti/Cact y Ti/grafito. 
Cabe destacar que cuando se muele titanio y carbón activo en una atmósfera de helio a 800 
rpm, en vez de obtener TiC el producto de la molienda es Ti y carbón extremadamente 
reactivos que se oxidan espontáneamente en contacto con el aire. Por otra parte, cuando el 
titanio y el grafito en relación atómica 1:1 se muelen en helio, es necesario emplear una 
velocidad de 800 rpm para obtener TiC. Estos resultados parecen indicar que la formación 
de la fase carbonitruro mediante una reacción MSR requiere un menor grado de activación 
del titanio y, por tanto, una molienda menos energética. 
Como se ha indicado en el Capítulo I, la obtención de TiN por molienda también se 
produce a través de un proceso MSR8. Cabe subrayar que nunca se ha observado la 
presencia de TiN (tampoco como fase minoritaria) cuando se muelen mezclas de Ti y 
carbón en nitrógeno. Es lógico suponer que como el carbón está en íntimo contacto con el 
titanio, se produce siempre durante el proceso de combustión su incorporación a la nueva 
fase obteniéndose TiCxN1-x. Por otra parte, se ha comprobado que la obtención de TiN por 
molienda de Ti en una atmósfera de nitrógeno con un equipamiento similar al empleado en 
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la presente Memoria, pero en condiciones más energéticas (920 rpm), ocurre a través de 
una reacción de auto-propagación con un tiempo de ignición que supera los 90 minutos8. Es 
evidente, por tanto, que la obtención de TiC y TiCxN1-x por una reacción MSR requiere una 
menor activación de las partículas de titanio que la formación de TiN. 
 
Tabla III.3. Principales fases obtenidas tras 60 minutos de 





Fase Principal  
Ti/grafito He 800 TiC 
Ti/ grafito He 600 Ti 
Ti/ grafito N2 600 TiCxN1-x 
Ti/Cact He 800 Ti 
Ti/Cact N2 600 Ti 
Ti/Cact N2 800 TiCxN1-x 
 
III.2.1.- Determinación de la Estequiometría de la Solución Sólida  
     TiCxN1-x. 
 
Como se indicó en el Capítulo I, los carburos y nitruros de los metales de transición 
de los grupos IVB y VB de estequiometría MTC y MTN poseen una estructura cúbica 
centrada en las caras (fcc) tipo NaCl. Pueden formar soluciones sólidas MTCxN1-x en todo el 
rango de composiciones 0 < x < 1, donde los átomos de C y de N ocupan los sitios 
octaédricos14. El parámetro de red de las soluciones sólidas, como ya se ha demostrado en 
diversos trabajos15-17, es una función lineal de la composición y obedece la ley de 
Vegard18,19. De esta forma, el valor de x puede ser estimado usando dicha ley obtenida a 
partir de las fichas cristalográficas JCPDS correspondientes. En la tabla III.4 se presentan 
las fichas JCPDS de las series isomórficas estudiadas junto con el grupo espacial y el 
parámetro de red. 
En la tabla III.5 se presentan los valores del parámetro de red obtenidos mediante el 
programa informático FullProf a partir de los diagramas completos de DRX de las muestras 
de carbonitruro de titanio de la tabla III.2 y la composición calculada aplicando la ley de 
Vegard. El tamaño del dominio coherente de difracción y las microtensiones calculados 
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según la ecuación descrita en el Capítulo II y el valor de la superficie específica de los 
productos también se presentan en esta tabla. En la misma se incluyen, además, los 
resultados de composición obtenidos a partir del análisis elemental del carbono y del 
nitrógeno de acuerdo con el procedimiento descrito en el Capítulo II. 
 
Tabla III.4. Fichas JCPDS de las series isomórficas estudiadas. 
Compuesto Código JCPDS Grupo Espacial a (Å) 
TiC 32-1383 Fm3m (225) 4.3274 
TiC0.7N0.3 42-1489 Fm3m (225) 4.2971 
TiC0.3N0.7 42-1488 Fm3m (225) 4.2644 
TiN 38-1420 Fm3m (225) 4.2417 
NbC 38-1364 Fm3m (225) 4.4698 
NbN 38-1155 Fm3m (225) 4.3927 
TaC 35-0801 Fm3m (225) 4.4547 
TaN 49-1283 Fm3m (225) 4.3399 
HfC 39-1491 Fm3m (225) 4.6377 
HfN 33-0592 Fm3m (225) 4.5253 
 
Al comparar en la tabla III.5 las composiciones de los carbonitruros obtenidos con 
carbón activo y grafito para una misma relación atómica inicial (muestras Ti1-Ti9,         
Ti4-Ti10 y Ti7-Ti11), se observa siempre una fase más rica en carbono cuando se emplea 
grafito. En los diagramas de DRX de estas muestras (a partir de grafito) siempre aparece Ti 
sin reaccionar y la fase carbonitruro sintetizada presenta un mayor contenido en carbono 
que el que le correspondería atendiendo a la composición de la mezcla inicial. Esto parece 
indicar que aunque queda Ti sin reaccionar, todo el grafito ha reaccionado incorporándose a 
la fase TiCxN1-x y ha generado un producto rico en carbono. Este comportamiento puede 
deberse al recubrimiento del titanio por parte del grafito que favorece su incorporación a la 
fase carbonitruro. 
En cambio, cuando se emplea carbón activo, las composiciones son incluso menos 
ricas en carbono que lo esperado de la estequiometría de la mezcla de partida. Este efecto es 
una consecuencia del alto contenido en agua del carbón activo, lo que provoca una 
disminución de la cantidad real de carbono en la mezcla. Por otro lado, la tabla III.5 
muestra como la composición del producto final varía sólo ligeramente al aumentar el 
tiempo de molienda tras la combustión (muestras Ti1-Ti2, Ti4-Ti5 y Ti7-Ti8), tal como se 
había indicado anteriormente. Al ser la conversión casi completa tras el proceso MSR, esta 
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pequeña variación en la composición final es el efecto de la incorporación de los reactivos 
que quedan sin reaccionar a la fase carbonitruro. 
 
Tabla III.5. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de Vegard y por 
análisis elemental, tamaño del dominio coherente de difracción (D), microtensiones (e) y 














e (x 10-3) 
SBET 
(m2/g) 
Ti 1 1:0.25 4.2556 TiC0.18N0.82 TiC0.25N0.75 40 9.97 5.7 
Ti 2 1:0.25 4.2536 TiC0.16N0.84 TiC0.24N0.76 9 4.67 8.1 
Ti 3 1:0.35 4.2682 TiC0.33N0.67 TiC0.42N0.58 15 3.55 7.0 
Ti 4 1:0.5 4.2877 TiC0.57N0.43 TiC0.53N0.47 51 7.05 6.4 
Ti 5 1:0.5 4.2767 TiC0.43N0.57 TiC0.44N0.56 12 6.93 10.7 
Ti 6 1:0.6 4.3006 TiC0.71N0.29 TiC0.66N0.34 29 4.29 7.4 
Ti 7 1:0.75 4.2978 TiC0.67N0.33 TiC0.74N0.26 51 5.79 7.9 
Ti 8 1:0.75 4.3037 TiC0.74N0.26 TiC0.61N0.39 12 4.58 9.6 
        
Ti 9 1:0.25 4.2636 TiC0.28N0.72 TiC0.38N0.62 38 2.79 3.7 
Ti 10 1:0.5 4.3003 TiC0.71N0.29 TiC0.62N0.38 29 2.67 6.4 
Ti 11 1:0.75 4.3146 TiC0.87N0.13 TiC0.79N0.21 33 1.77 6.0 
Ti 12 1:1 4.3163 TiC0.89N0.11 TiC0.78N0.22 33 1.14 5.1 
 
En la figura III.3 se representa una posible ley de Vegard experimental obtenida a 
partir de la relación entre la composición estimada por análisis elemental y el parámetro de 
red calculado a partir de los diagramas de DRX. En la misma figura también se incluye la 
ley de Vegard calculada a partir de las fichas JCPDS de la tabla III.4. Existe una buena 
correlación entre las composiciones calculadas a partir de los diagramas de DRX y las 
obtenidas a partir del análisis elemental. La máxima desviación fue aproximadamente de un 
10%, valor acorde con el error experimental observado en las medidas de análisis elemental 
de mezclas estequiométricas de TiC y TiN comerciales. 
Sin embargo, la figura III.3 muestra que esta desviación no es aleatoria sino que 
presenta una tendencia de un valor de x (relación C/N) superior para aquellas 
composiciones pobres en carbono y de un valor inferior para las composiciones ricas en 
carbono. Las diferencias observadas entre las leyes de Vegard experimental y teórica no 
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pueden explicarse exclusivamente atendiendo a la existencia de titanio o de carbón sin 
reaccionar en el producto final. El desacuerdo entre ambas determinaciones puede deberse, 
por una parte, al carácter no estequiométrico de este tipo de compuestos y, por otra parte, al 
posible desplazamiento de los picos de DRX producido por los defectos introducidos 
durante el proceso de molienda. 
 




















































Figura III.3. Relación entre la composición obtenida mediante análisis elemental y el parámetro de 
red, a, calculado a partir de los diagramas de DRX. La línea continua representa la ley de Vegard 
calculada a partir de las fichas JCPDS. La línea discontinua corresponde al ajuste de los datos 
experimentales. 
 
En cualquier caso, existe un buen acuerdo entre ambas determinaciones y puede 
considerarse aceptable, para la determinación de las composiciones de los carbonitruros de 
los metales de transición obtenidos por molienda, el empleo de la ley de Vegard utilizando 
las fichas JCPDS de la tabla III.4. No hay que olvidar, además, que el cálculo de la 
estequiometría de los carbonitruros por análisis elemental puede inducir a errores en 
aquellos casos en los que algunos de los reactivos empleados no se consuma 
completamente durante el proceso de molienda. Por lo tanto, la composición de estas fases 




La anchura de los picos de DRX de las muestras de la figura III.2 sugiere que los 
carbonitruros de titanio se obtuvieron con tamaños de partículas pequeños. Los valores de 
los dominios coherentes de difracción y de las microtensiones de la tabla III.5 indican que 
las fases carbonitruros poseen un carácter nanométrico a pesar de haberse obtenido por una 
reacción de combustión. Está claro que este carácter nanométrico se debe a la alta energía 
de la molienda empleada para producir el efecto MSR. Los resultados muestran que los 
tamaños más pequeños de dominio coherente de difracción se dan en aquellas muestras en 
donde el tiempo de molienda post-combustión fue superior. Para las demás muestras, los 
resultados son muy similares y no es posible establecer ninguna correlación entre el tamaño 
del dominio coherente de difracción y el carácter exotérmico de la reacción para las 
distintas mezclas. Tampoco hay que olvidar que las condiciones de molienda no son 
exactamente las mismas en todas los casos (diferentes tiempo de molienda e ignición o 
velocidad de giro). Un comportamiento general observado es que las muestras con el menor 
tamaño de cristalito poseen el nivel más alto de microtensiones. Este hecho ha sido 
observado en otros muchos materiales cerámicos y se entiende al asumir que las partículas 
del polvo están soldadas formando una estructura mosaico, siendo los correspondientes 
límites de grano la principal contribución a las microtensiones20. 
 
III.3.- Síntesis y Caracterización por DRX de Carbonitruros de Niobio 
 
Los carbonitruros  de niobio  también poseen Tad superiores al límite experimental 
de 1800 K (tabla III.1), por lo que su formación debe ser suficientemente exotérmica como 
para transcurrir mediante una síntesis auto-propagada. Sin embargo, aunque el valor de la 
Tad es un requisito determinante para que este tipo de reacciones MSR ocurran, otros 
parámetros de molienda deben ser ajustados para que el proceso tenga lugar. La relación 
peso de muestra-peso de bolas (PBR) y la velocidad de giro son los dos parámetros más 
importantes que determinan la energía de la molienda. 
En la tabla III.6 se presentan las condiciones experimentales empleadas para la 
obtención de las soluciones sólidas dentro de la serie isomórfica NbC-NbN, así como los 
tiempos de ignición observados. Sólo se empleó grafito como fuente de carbono, al permitir 
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realizar la reacción de combustión a una menor velocidad de giro y así preservar el sistema 
experimental. Se realizó el estudio no sólo en función de la relación atómica Nb/C, sino 
también modificando la presión de nitrógeno con objeto de observar sus posibles efectos en 
la composición final del producto. 
 
Table III.6. Cuadro resumen de las condiciones experimentales de molienda y 































Nb 2 1:0.75 600 7 (1/16) 11 60 56 
Nb 3 1:0.65 600 7 (1/16) 11 60 57 
Nb 4 1:0.5 600 7 (1/16) 11 60 56 
Nb 5 1:0.35 600 7 (1/16) 11 60 54 
Nb 6 1:0.25 800 7 (1/16) 11 180 No MSR 
       
Nb 7 1:1 600 7 (1/16) 6 69 68 
Nb 8 1:0.75 600 7 (1/16) 6 60 52 
Nb 9 1:0.65 600 7 (1/16) 6 60 54 
Nb 10 1:0.5 600 7 (1/16) 6 60 56 
Nb 11 1:0.35 800 7 (1/16) 6 180 No MSR 
 
Los valores de los tiempos de ignición rondan en todos los casos los 55 minutos, 
independientemente de la relación niobio/grafito inicial. Estos tiempos son ligeramente 
superiores a los observados para los carbonitruros de titanio obtenidos bajo condiciones de 
molienda similares. Es interesante apuntar que no se produjo la ignición de las mezclas con 
bajo contenido en grafito (muestras Nb6 y Nb11) y que un incremento de la presión de 
nitrógeno de 6 a 11 bares permitió extender las reacciones MSR hasta una relación atómica 
de 1:0.35 (muestra Nb5). El aumento de la presión de nitrógeno permitió la ignición de esta 
mezcla, lo que pone de manifiesto la importancia de la presencia de nitrógeno a la hora de 
generar este tipo de reacciones. Sin embargo, este aumento de presión no tuvo una 
influencia significativa sobre los tiempos de ignición, ya que éstos dependen 
principalmente del nivel de activación alcanzado por el metal que viene a su vez 
determinado por la energía de la molienda. 
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Figura III.4. Diagramas de DRX de las muestras descritas en la tabla III.6 que dieron lugar a un 
proceso de combustión: a) 11 atm de N2; b) 6 atm de N2 
 
En la figura III.4 se muestran los diagramas de difracción de rayos X 
correspondientes a las muestras descritas en la tabla III.6 en las que se observó un proceso 
de combustión. En estos diagramas se aprecia perfectamente el desplazamiento de los picos 
de difracción debido a la distinta relación C/N, así como la ausencia de contaminación de 





cantidad de Nb2C es mayor en aquellas mezclas que presentan composiciones iniciales 
pobres en carbono. También se aprecia la presencia de una pequeña cantidad de Nb sin 
reaccionar en aquellas muestras que inicialmente eran más ricas en carbono. 
En la tabla III.7 se presentan el parámetro de red, la composición calculada a partir 
de la ley de Vegard, el tamaño del dominio coherente de difracción, las microtensiones y la 
superficie específica correspondientes a las muestras de la tabla III.6 
 
Tabla III.7. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de Vegard, 
tamaño del dominio coherente de difracción (D), microtensiones (e) y superficie 







Composición Ley de 
Vegard 





1:1 4.4673 NbC0.97N0.03 94 0.19 1.36 
Nb 2 
 
1:0.75 4.4484 NbC0.72N0.28 52 0.95 1.80 
Nb 3 
 
1:0.65 4.4448 NbC0.68N0.32 45 0.66 1.57 
Nb 4 
 
1:0.5 4.4227 NbC0.39N0.61 44 3.99 1.35 
Nb 5 
 
1:0.35 4.4188 NbC0.34N0.66 52 1.36 0.75 
       
Nb 7 
 
1:1 4.4646 NbC0.93N0.07 63 0.17 1.9 
Nb 8 
 
1:0.75 4.4490 NbC0.73N0.27 30 1.39 3.25 
Nb 9 
 
1:0.65 4.4390 NbC0.60N0.40 24 2.56 2.77 
Nb 10 
 
1:0.5 4.4270 NbC0.45N0.55 46 2.05 1.45 
 
Los valores de composición de las soluciones sólidas están en buena concordancia 
con las relaciones atómicas Nb/grafito de las mezclas iniciales. Las pequeñas variaciones 
pueden explicarse teniendo en cuenta la presencia de Nb2C o de Nb en los productos 
finales. Por otra parte, los valores del dominio coherente de difracción, similares a los 
obtenidos con Ti, muestran de nuevo que la fase formada posee un carácter nanométrico. 
En este caso, se aprecia que las muestras con el mayor contenido en carbono poseen los 
valores mayores de dominio coherente de difracción. Teniendo en cuenta los registros de 
tiempo-presión, parece que estas muestras soportan las combustiones más energéticas y, por 
lo tanto, los productos obtenidos tienen los mayores tamaños de partícula. 
Cabe destacar que las muestras Nb6 y Nb11 (tabla III.6) no sufrieron un proceso de 
combustión a pesar de ser molidas en condiciones más energéticas (800 rpm) durante 180 
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minutos. En éstas se detectó una cierta cantidad de carbonitruro de niobio formado a partir 
de un proceso de difusión (figura III.5). Este producto actúa a su vez como inerte 
inhibiendo toda posible combustión aunque se prolongue la molienda con el fin de activar 
el niobio. Esto hace que la reacción progrese gradualmente con el tiempo. Está claro que en 
las condiciones de molienda empleadas, la velocidad de formación de la fase carbonitruro 
y, por tanto, de generación de calor no es suficiente como para producir la ignición y 
posterior propagación de la reacción en el interior del jarro. 
 



























Figura III.5. Diagramas de DRX de la muestra Nb6 con una relación atómica Nb/C de 1:0.25 molida a 
800 rpm en 11 atm de nitrógeno durante 120 y 180 minutos. Se observa la obtención de NbCxN1-x por 
un proceso de difusión. 
 
Esta falta de combustión en las mezclas iniciales pobres en carbono, en 
comparación con las mezclas de titanio de composición equivalente, debe ser una 
consecuencia de la menor Tad de los carbonitruros de niobio, a pesar de ser muy superior al 
límite de 1800 K establecido para las reacciones SHS (tabla III.1). Los procesos MSR están 
lejos de poder ser considerados como adiabáticos y, a diferencia de las reacciones SHS, el 
material se encuentra en íntimo contacto con el medio de molienda (jarro y bolas), lo que 
produce una importante disipación de la energía generada. Por tanto, la temperatura 
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adiabática necesaria para que se produzca la ignición en un proceso MSR debe ser superior 
al límite experimental establecido para las reacciones SHS. 
Si se asume que la temperatura adiabática de los carbonitruros de niobio se 
encuentra entre las del carburo y el nitruro respectivo, el hecho de que los carbonitruros de 
niobio con bajo contenido en carbono (o alto en nitrógeno) y, por lo tanto, con una Tad 
supuestamente superior, no se generen por MSR debe estar íntimamente relacionado con el 
diferente rol que juegan el carbono (reactivo sólido) y el nitrógeno (reactivo gaseoso) en 
este tipo de reacciones. Como ya se ha indicado, la formación de TiN mediante un proceso 
MSR presenta un tiempo de ignición mayor que la formación de TiC o TiCxN1-x a pesar de 
tener una mayor temperatura adiabática. Puede deducirse, por tanto, que bajo condiciones 
similares, las reacciones de auto-propagación inducidas mecánicamente que involucran 
fases sólidas son más fáciles de producir que aquellas en las que participan fases sólidas y 
gaseosas. Los resultados obtenidos para las soluciones sólidas NbCxN1-x y  TiCxN1-x 
muestran que la presencia de carbono favorece los procesos de combustión, pero cabe 
destacar que la presencia de nitrógeno es también crucial para que se produzca la reacción 
de combustión (comparar las muestras Nb5 y Nb11 en tabla III.6). En este sentido, cuando 
una mezcla de Nb/grafito de relación atómica 1:0.75 se muele durante 5 horas en una 
atmósfera inerte (Helio) a 600 rpm no se produce la combustión, hecho que corrobora que 
la presencia simultánea de carbono y nitrógeno son esenciales para generar el proceso 
MSR. 
Estos primeros resultados sugieren que la presencia de nitrógeno es determinante 
para adelantar la ignición, mientras que la presencia de carbono debe facilitar la 
propagación de la reacción. En este sentido, siempre se observan reacciones más 
energéticas al aumentar el contenido en carbono aunque teóricamente esto reduciría la Tad. 
Asimismo, la temperatura adiabática límite para producir la combustión depende también 
de la proporción reactivo sólido/reactivo gaseoso en la mezcla inicial. Esta aparente 
contradicción está causada por la distinta naturaleza de los fenómenos de ignición y 
propagación. Mientras que los puntos de ignición se producen durante los choques de las 
bolas e involucran a las tres especies puestas en juego (metal-carbono-nitrógeno), la 
posterior propagación del frente de reacción en el interior del jarro está determinada por la 
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capacidad de dicha carga (mezcla sólida metal-carbono) para mantenerla. Por ello, para las 
mezclas pobres en carbono no se observa el fenómeno MSR, aunque teóricamente la 
temperatura adiabática del producto que se obtendría superaría con creces los límites 
umbrales que requiere la síntesis de los carbonitruros de los metales de transición. Un 
estudio más detallado de los procesos MSR se presenta en el Capítulo V. 
 
III.4.- Síntesis y Caracterización por DRX de Carbonitruros de Tántalo 
 
Los primeros intentos para sintetizar los carbonitruros de tántalo por un proceso 
MSR empleando idénticas condiciones que para los carbonitruros de titanio y niobio fueron 
infructuosos. Las pequeñas diferencias en las Tad de los carburos y los nitruros de niobio y 
tántalo no permitían explicar este comportamiento. Un parámetro experimental también 
importante en la molienda, y que hasta el momento no se ha considerado, es el llenado del 
jarro. Teóricamente, la máxima eficiencia de los choques se produce cuando un 1/3 del 
volumen del jarro se ocupa por las bolas y la muestra. Se recomienda que en ningún caso 
este llenado supere la mitad de la capacidad del jarro con el fin de evitar impedimentos en 
el movimiento de las bolas y la muestra. Estos valores teóricos se ven asimismo afectados 
por las características geométricas del jarro y las bolas. En el presente caso, el tamaño de 
las bolas y la forma del fondo del jarro, con una curvatura inferior al diámetro de las bolas, 
hacía que se depositara cierta cantidad de mezcla que no estaba sometida a los impactos. 
El empleo de seis gramos de mezcla Ta/grafito no llenaba suficientemente el jarro, 
ya que el tántalo posee un elevado peso atómico y densidad. Esto hacía que las colisiones 
entre bolas, jarro y polvo no fueran lo suficientemente eficientes como para obtener la 
activación necesaria para generar el efecto MSR. Cuando se usaron 12 gramos de mezcla, 
el llenado del jarro aumentó y aunque se redujo el PBR a un valor de 1/8, los carbonitruros 
de tántalo pudieron obtenerse por combustión. En la tabla III.8 se presentan las condiciones 
experimentales utilizadas. Igual que para los carbonitruros de niobio no se pudo obtener el 
carbonitruro de tántalo correspondiente a una mezcla inicial Ta/grafito de 1:0.25. Para 
producir la combustión de la mezcla 1:0.35 (muestra Ta5) tuvo que emplearse una 
velocidad de giro de 800 rpm, lo que redujo considerablemente el tiempo de ignición. Para 
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el resto de mezclas molidas a 600 rpm se observó un tig superior al obtenido para el titanio y 
el niobio, de acuerdo con el uso en este caso de un PBR inferior. 
 
Tabla III.8. Cuadro resumen de las condiciones experimentales de molienda y del 
tiempo de ignición para las mezclas Ta/grafito molidas en N2. Los valores entre 
paréntesis corresponden a repeticiones. 


























Ta 2 1:0.75 600 7 (1/8) 11 67 (120) 64 (No) 
Ta 3 1:0.65 600 7 (1/8) 11 120 (120) 91 (83) 
Ta 4 1:0.5 600 7 (1/8) 11 71 (120) 70 (No) 
Ta 5 1:0.35 800 7 (1/8) 11 38 26 
Ta 6 1:0.25 800 7 (1/8) 11 120 No comb 
 
 A pesar de haberse observado el efecto MSR en las mezclas Ta/grafito, la síntesis de 
los carbonitruros carecía de reproducibilidad. Esto se traducía en tiempos de ignición 
aleatorios empleando las mismas condiciones de molienda y, en algunos casos, incluso el 
proceso de combustión no se producía en mezclas que previamente habían presentado el 
efecto MSR. En la tabla III.8, los valores entre paréntesis corresponden a experiencias 
repetidas y que presentaban un comportamiento irregular. 
La existencia de distintos tiempos de ignición para una misma mezcla no generaba 
variaciones en las composiciones de los carbonitruros obtenidos. En la figura III.6 se 
muestran los diagramas de difracción de rayos X de las muestras descritas en la tabla III.8. 
Como en los casos anteriores, se aprecia el desplazamiento típico de los picos de DRX 
debido a las distintas relaciones C/N. También se observa la aparición de Ta2C como fase 
secundaria para las mezclas iniciales con un menor contenido en carbono. Al igual que se 
observaba para el Nb2C, aumenta la cantidad formada a medida que disminuye la cantidad 
de carbono en la mezcla de partida. En las muestras más ricas en carbono (Ta1, Ta2 y Ta3) 
se aprecia la presencia de metal sin reaccionar. 
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Figura III.6. Diagramas de DRX de las muestras descritas en la tabla III.8. 
 
En la tabla III.9 se presentan los parámetros de red de los carbonitruros de tántalo, 
las composiciones calculadas a partir de la ley de Vegard, los tamaños de los dominios 
coherentes de difracción, las microtensiones y las superficies específicas correspondientes a 
las muestras de la tabla III.8. La estequiometría de los carbonitruros concuerda bien con las 
composiciones de las mezcla iniciales excepto para la muestra Ta5, donde se obtiene una 
composición más rica en carbono, pero que está de acuerdo con la presencia de una 
cantidad no despreciable de Ta2C tras la combustión. 
 
Tabla III.9. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de Vegard, 
tamaño del dominio coherente de difracción (D), microtensiones (e) y superficie 






Composición Ley de 
Vegard 





1:1 4.4445 TaC0.91N0.09 18 1.07 1.36 
Ta 2 
 
1:0.75 4.4244 TaC0.73N0.23 43 1.97 1.80 
Ta 3 
 
1:0.65 4,4212 TaC0.71N0.34 17 1.07 1.57 
Ta 4 
 
1:0.5 4.4053 TaC0.57N0.43 54 4.35 2.3 
Ta 5 
 




Los resultados correspondientes a los carbonitruros de tántalo sugieren que bajo las 
condiciones de molienda empleadas, la temperatura adiabática de éstos (tabla III.1) debe 
estar próxima a la temperatura umbral necesaria para producir el efecto MSR. El calor 
requerido para producir la ignición de la mezcla implica que la extensión de la reacción 
producida por difusión alcance un valor crítico. Si no es el caso, el producto formado puede 
a su vez inhibir la reacción al actuar como inerte. Si la reacción de auto-propagación no se 
inicia antes de que se forme cierta cantidad de producto, ésta no ocurre y la reacción 
continúa gradualmente. En la formación de los carbonitruros de tántalo, las reacciones de 
difusión y de combustión competirían entre sí, lo que explicaría la baja reproducibilidad del 
proceso (tabla III.8). En la figura III.7 se muestran dos experimentos para una misma 
mezcla Ta/grafito (1:0.5). En un caso el carbonitruro de tántalo fue obtenido mediante MSR 
y en el otro la formación del mismo ocurrió gradualmente. También es interesante destacar 
que aunque los productos se obtienen por dos procesos distintos, en ambos casos se forma 
una fase carbonitruro, siendo la obtenida por difusión ligeramente más rica en carbono. 
 





























Figura III.7. Diagramas de DRX de la mezcla Ta4 mostrando la obtención del TaCxN1-x mediante MSR 
(71 minutos) y mediante difusión (120 minutos). 
 
Se mencionó anteriormente que la obtención mediante SHS de estos tres 
carbonitruros de titanio, niobio y tántalo había sido realizada por Yeh y col10-12. En los tres 
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casos, los autores indicaban la dificultad para poder sintetizarlos cuando se pretendían 
obtener composiciones pobres en nitrógeno debido a la escasa extensión de la combustión 
retardada (afterburning) tras el paso del frente de propagación. En los procesos SHS, es 
esta combustión retardada la que produce la incorporación del nitrógeno en la estructura del 
carbonitruro. Este fenómeno lo achacan los autores a una disminución de la cantidad de 
metal disponible para reaccionar con el nitrógeno a medida que aumenta la cantidad de 
carbono en las mezclas iniciales. En algunos casos, éstos añadían a la mezcla una cierta 
cantidad del nitruro del metal correspondiente para conseguir introducir más nitrógeno al 
carbonitruro final. 
En el caso de las reacciones MSR no se observa este inconveniente, lo que sugiere 
que tanto el nitrógeno como el carbono entran a formar parte del carbonitruro al mismo 
tiempo en el momento de la combustión. Esto permite conseguir un rango de 
composiciones más amplio, especialmente para el caso de los carbonitruros de titanio, 
partiendo exclusivamente de los elementos. Por otra parte, para los carbonitruros de niobio 
y tántalo, para los que las soluciones sólidas más ricas en nitrógeno no pueden obtenerse 
por molienda, se pueden considerar los procesos SHS y MSR como complementarios, ya 
que los primeros permiten obtener las composiciones ricas en nitrógeno y los segundos 
aquellas ricas en carbono. 
 
III.5.- Síntesis y Caracterización por DRX de Carbonitruros de Hafnio 
 
Los carbonitruros de hafnio poseen la Tad más alta de los considerados por lo que el 
empleo de una velocidad de giro de 600 rpm y de una relación PBR de 1/8 permitió generar 
el efecto MSR en las distintas mezclas. En este caso también se consideró oportuno el uso 
de 12 gramos de mezcla para conseguir un llenado óptimo del jarro. En la tabla III.10 se 
describen las condiciones experimentales empleadas para la obtención de los carbonitruros 
de hafnio. 
Los tiempos de ignición observados para las mezclas Hf/grafito son similares a los 
de las mezclas Ti/grafito y Nb/grafito, pero hay que tener en cuenta que se utilizó en este 
caso un valor de PBR inferior. Se observa una ligera disminución del tig cuando se reduce la 
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proporción de grafito, lo que puede explicarse si se considera que el grafito actúa en cierto 
modo como inerte. Esta variación del tiempo de ignición con la cantidad de grafito sólo se 
ha observado en los carbonitruros de hafnio que son los que poseen una mayor temperatura 
adiabática y, por tanto, necesitan una menor activación del metal. 
 
Tabla III.10. Cuadro resumen de las condiciones experimentales de molienda y del 



























Hf 2 1:0.75 600 7 (1/8) 11 66 66 
Hf 3 1:0.65 600 7 (1/8) 11 60 53 
Hf 4 1:0.5 600 7 (1/8) 11 60 52 
Hf 5 1:0.35 600 7 (1/8) 11 60 52 
Hf 6 1:0.25 600 7 (1/8) 11 60 49 
 






































Figura III.8. Diagramas de DRX de las muestras descritas en la Tabla III.10. 
 
En la figura III.8 se muestran los diagramas de difracción de rayos X 
correspondientes a las muestras descritas en la tabla III.10. Estos diagramas tampoco 
presentan la presencia de Fe como contaminación. De nuevo se observa la existencia de una 
fase secundaria en las mezclas pobres en carbono, que en este caso puede ser descrita como 
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HfN0.4 (con una estructura similar a Nb2C y Ta2C). En el caso de la muestra más rica en 
carbono (muestra Hf1), se aprecia la presencia de una pequeña cantidad de hafnio. 
En la tabla III.11 se presentan los parámetros de red de los carbonitruros de hafnio, 
las composiciones calculadas a partir de la ley de Vegard, los tamaños de los dominios 
coherentes de difracción, las microtensiones y las superficies específicas de las muestras de 
la tabla III.10. Se observa una buena concordancia entre la composición final de los 
carbonitruros y la relación atómica de los reactivos de partida, excepto para las mezclas 
más pobres en carbono. 
 
Tabla III.11. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de Vegard, 
tamaño del dominio coherente de difracción (D), microtensiones (e) y superficie 






Composición Ley de 
Vegard 





1:1 4.6285 HfC0.92N0.08 53 0.94 1.52 
Hf 2 
 
1:0.75 4.6142 HfC0.79N0.21 88 1.37 0.74 
Hf 3 
 
1:0.65 4.6035 HfC0.69N0.31 34 2.66 3.94 
Hf 4 
 
1:0.5 4.5937 HfC0.61N0.39 35 2.54 1.87 
Hf 5 
 
1:0.35 4.5816 HfC0.50N0.50 23 2.27 1.40 
Hf 6 
 
1:0.25 4.5651 HfC0.35N0.65 20 3.28 1.35 
 
III.6.- Caracterización Microestructural de los Carbonitruros de Titanio, 
  Niobio, Tántalo y Hafnio 
 
III.6.1.- Caracterización por Microscopía Electrónica de Barrido 
 
En este apartado se expone la caracterización por microscopía electrónica de barrido 
(SEM) de las distintas muestras de carbonitruros obtenidas por MSR en los apartados 
anteriores. En líneas generales, todas ellas presentan una microestructura similar 
caracterizada por una importante aglomeración que es inherente a todos los productos 
sintetizados por molienda de alta energía. 
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En la figura III.9 se muestran las micrografías SEM representativas de las fases de 
carbonitruro de titanio obtenidas a partir de carbón activo, muestras Ti1 (1:025), Ti4 (1:05) 
y Ti7 (1:0.75) y en la figura III.10, las correspondientes a los carbonitruros de titanio 





Figura III.9. Micrografías SEM representativas de las muestras Ti1, Ti4 y Ti7 a dos amplificaciones 
diferentes usando carbón  activo como reactivo 
 
Ti 1 Ti 1 
Ti 4 Ti 4 
Ti 7 Ti 7 
20 µm 
10 µm 





Todas las muestras tienen un aspecto similar independientemente de la composición 
del producto y del tiempo de molienda posterior a la ignición. Todas ellas están constituidas 
por aglomerados de tamaños muy heterogéneos pero que pueden alcanzar dimensiones 
superiores a los 20 µm. Las micrografías de mayor aumento muestran que estos 




Figura III.10. Micrografías SEM representativas de las muestras Ti9 y Ti10 a dos amplificaciones 
diferentes usando grafito como reactivo. 
 
Si se comparan las micrografías de mayor aumento de los productos obtenidos a 
partir de carbón activo con los obtenidos a partir de grafito, parece que estos últimos poseen 
un mayor estado de agregación y una mayor heterogeneidad en la distribución de tamaños. 
Esta ligera diferencia en la morfología puede deberse a los diferentes tiempos de molienda 
tras la combustión, que al ser mayor en el caso del carbón activo produjo una mayor 
homogeneización. Algunas partículas observadas en los carbonitruros sintetizados a partir 
de grafito poseen un aspecto que indica un cierto grado de sinterización (marcada con una 
20 µm 
Ti 9 Ti 9 
Ti 10 Ti 10 
10 µm 
10 µm 20 µm 
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flecha en la foto de la muestra Ti9), que puede deberse al hecho de detener la molienda 




Figura III.11. Micrografías SEM representativas de las muestras Nb1 y Nb10 tomadas a dos 
amplificaciones diferentes. 
 
En la figura III.11 se muestran las micrografías SEM representativas de los 
carbonitruros de niobio, muestras Nb1 (1:1) y Nb10 (1:0.5). En este caso se observan 
algunas diferencias entre ambas muestras. Por una parte, la muestra Nb1 obtenida a partir 
de mezclas ricas en carbono presenta aglomerados de mayor tamaño (hasta 20 µm). Por otra 
parte, en estos agregados se aprecia un cierto grado de sinterización, así como un aspecto 
indicativo de la formación de una posible fase líquida. En contraste, la muestra Nb10 
presenta partículas más dispersas y de aspecto más redondeado, con agregados de menor 
tamaño. Estas diferencias, a igualdad de tiempos de molienda y de combustión, pueden 
tener su origen en las temperaturas locales alcanzadas durante los procesos de combustión, 
siendo superiores en aquellas mezclas ricas en carbono tal como se ha indicado 
Nb 1 Nb 1 
Nb 10 Nb 10 
10 µm 




anteriormente. Tal como ocurre con los procesos SHS, las temperaturas locales que se 
alcanzan en los procesos MSR pueden originar alguna fase líquida durante la molienda. 




Figura III.12. Micrografías SEM representativas de las muestras Ta3 y Ta4 tomadas a dos 
amplificaciones diferentes. 
 
Las imágenes SEM representativas de los carbonitruros de tántalo, Ta3 (1:0.65) y 
Ta4 (1:0.5), se incluyen en la figura III.12. Ambas muestras presentan un aspecto similar, 
están formadas por partículas esféricas más dispersas que en los casos anteriores, que 
forman aglomerados muy heterogéneos con tamaños comprendidos entre 0.5 y 20 micras. 
Esta distinta microestructura es un reflejo de unas combustiones menos energéticas y de 
unos tiempos de molienda superiores. Por otro lado, el aspecto de mayor dispersión de las 
partículas en la muestra Ta3 puede deberse a un mayor tiempo de molienda tras la 
combustión, 30 minutos frente a 1 minuto para la muestra Ta4. Esta muestra Ta4, cuya 
Ta 3 Ta 3 
Ta 4 Ta 4 
10 µm 




molienda se paró inmediatamente tras la combustión, presenta aglomerados de mayor 
tamaño. 
En la figura III.13 se recogen las imágenes SEM de muestras representativas de los 
carbonitruros de hafnio, muestras Hf3 (1:0.65) y Hf4 (1:0.5). Al igual que en los casos 
anteriores, ambas presentan el mismo aspecto morfológico. El producto nuevamente está 
formado por agregados (≤10 µm) constituidos a su vez por partículas sub-micrométricas. 
También se observan algunos agregados con evidencias de sinterización (marcados con 
flechas). A pesar de que los carbonitruros de hafnio son los que poseen mayores 
temperaturas adiabáticas y que la molienda post-combustión no superó los 10 minutos, se 




Figura III.13. Micrografías SEM representativas de las muestras Hf3 y Hf4 tomadas a dos 
amplificaciones diferentes. 
 
Hf 3 Hf 3 







En resumen, todas las muestras de los distintos carbonitruros presentan una 
morfología similar, típica de productos obtenidos por molienda, formando agregados de 
hasta 10-20 micras constituidos a su vez por partículas submicrométricas. 
 
III.6.2.- Caracterización por Microscopía Electrónica de Transmisión 
 
Este conjunto de técnicas microscópicas (TEM; HRTEM y ED) permite analizar 
más en profundidad los agregados cristalinos de los distintos carbonitruros de los metales 
de transición obtenidos por MSR. En las micrografías TEM de todos ellos se observa una 
morfología similar, independientemente de la relación MT/C usada y del metal de transición 
en cuestión. Las partículas submicrométricas observadas por SEM que constituían los 
agregados poseen en realidad un carácter nanocristalino. Cada partícula está formada a su 
vez por pequeños nanocristales de tamaños comprendidos entre 10 y 100 nm. Por tanto, se 
puede afirmar que los carbonituros sintetizados por vía mecanoquímica presentan un 
carácter nanoestructurado, confirmando los resultados obtenidos por DRX. 
En la figura III.14 se muestran las micrografías TEM correspondientes a los 
carbonitruros de titanio. Aquellos que fueron sintetizados usando como reactivo carbón 
activo, por ejemplo la muestra Ti4 (1:0.5) (fig. III.14a), poseen partículas más redondeadas 
que los obtenidos a partir de grafito, por ejemplo la muestra Ti10 (1:0.5) (fig.III.14b). Este 
hecho se debe probablemente al mayor tiempo de molienda post-combustión empleado para 
la muestra con carbón activo, 30 frente a 10 minutos. En la figura III.14c se presenta el 
diagrama de difracción de electrones (ED) de la muestra Ti10, que revela la presencia de 
anillos característicos de muestras nanocristalinas, ya que las aperturas de selección de área 
de que dispone el microscopio utilizado no permiten difractar un solo dominio cristalino, 
sino un conjunto de pequeños nanocristales con orientaciones al azar. Los máximos de 
difracción que generan cada uno de los anillos pertenecen a una familia de planos diferentes 
y esto hace que sea imposible orientarlos paralelamente al haz de electrones. Los 
espaciados correspondientes a los distintos anillos de difracción encontrados en diferentes 
zonas de la muestra han podido ser asignados dentro del grupo espacial Fm-3m de simetría 
cúbica con una celda centrada en las caras (fcc), característico de las fases carbonitruro 
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estudiadas en la presente Memoria. La imagen de HRTEM (figura III.14d) muestra, a modo 
de ejemplo, uno de los nanodominios cristalinos donde se puede observar el contraste 
correspondiente a los planos reticulares (111) con un espaciado de 0.25 nm de la estructura 
con simetría cúbica del carbonitruro de titanio. El tamaño del nanodominio es de unos 20 
nm, valor concordante con el tamaño del dominio coherente de difracción calculado por 
DRX para la muestra Ti10 (tabla III.5). 
 
  






















Figura III.14. Micrografías TEM representativas de las muestras a) Ti4 y b) Ti10, c) diagrama de ED 
correspondiente a la muestra Ti10 y d) micrografía de HRTEM de la muestra Ti10 mostrando la 







La figura III.15 incluye, a modo de ejemplo, la micrografía TEM de la muestra Nb1 
(1:1), donde se observa una partícula constituida por nanodominios que originan el 
diagrama ED de anillos correspondiente y que puede asignarse, como en el caso anterior, al 










Figura III.15. Micrografía TEM representativa de la muestra Nb1 con su correspondiente diagrama de 
ED. 
 
En las micrografías de HRTEM (fig. III.16) para esta misma muestra Nb1 se pueden 
observar los nanodominios que conforman las partículas (marcados en la micrografía), que 
están orientados mostrando los planos (111), lo que podría indicar la existencia de una 
cierta orientación preferencial. Esta orientación (111) se ha observado con mucha 
frecuencia en las micrografías HRTEM de la mayor parte de los carbonitruros estudiados. 
Asimismo, se aprecia también un gran número de defectos como faltas de apilamiento o 













Figura III.16. Micrografías HRTEM representativa de la muestra Nb1 mostrando nanodominios 








(1 1 1)  
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Los carbonitruros de tántalo también se analizaron desde el punto de vista 
microestructural usando las técnicas de TEM, ED y HRTEM y los resultados obtenidos 
fueron muy similares. De nuevo, todos los diagramas ED de anillos podían ser asignados al 
grupo espacial Fm-3m (característico de los carbonitruros) y las micrografías TEM 
mostraban que las partículas estaban constituidas por dominios de carácter nanométrico. 
Esto queda corroborado en las micrografías de alta resolución de la figura III.17 
correspondientes a las muestras Ta2 (1:075) y Ta5 (1:0.35), donde aparte de los distintos 




Figura III.17. Micrografías HRTEM de las muestras Ta2 y Ta5 mostrando defectos y distintos 
dominios cristalinos dentro de las nanopartículas. 
 
Finalmente, los resultados microestructurales obtenidos por estas técnicas para los 
carbonitruros de hafnio mostraron características muy similares a las observadas para las 
Ta 2 Ta 2 
Ta 5 Ta 5 
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otras fases de carbonitruros. Solamente destacar que en algunas imágenes HRTEM, como 
la presentada en la figura III.18 para la muestra Hf1 (1:1), se han observado franjas de 
Mooare correspondientes a la superposición de varios dominios cristalinos. 
 
  
Figura III.18. Micrografías HRTEM representativas de la muestra Hf1 donde se observan algunos 
defectos cristalinos así como franjas de Mooare en los bordes de las partículas (marcadas con flechas). 
 
Los estudios realizados sobre todos los diagramas de ED de los distintos 
carbonitruros de los metales de transición sintetizados muestran que los resultados 
obtenidos para los espaciados de los primeros cinco anillos de los diagramas de difracción 
de electrones están en perfecta concordancia con los valores de los espaciados calculados a 
partir de los diagramas de difracción de rayos X. Además, ambas determinaciones son 
coherentes con los valores esperables para composiciones intermedias entre los carburos y 
nitruros puros. Estos datos confirman que la composición calculada por DRX puede 
considerarse correcta y, sobre todo, que la homogeneidad química de las muestras a nivel 
microscópico es muy elevada, lo que confirma que los carbonitruros sintetizados poseen un 
carácter monofásico. En la tabla III.12 se presentan para distintas muestras representativas 







Tabla III.12. Valores de espaciados, d, de las muestras Ti3, Ti4, Ti6, Nb1, Nb3, Nb5, Ta4, Hf3 
y Hf6 obtenidos mediante ED y DRX. En las dos últimas columnas se muestran los espaciados 


























 2.13 2.1346 200 2.1207 2.1637 
TiC0.33N0.67 1.50 1.5086 220 1.4997 1.5302 
(muestra Ti 3) 1.28 1.2872 311 1.2789 1.3047 
 1.23 1.2312 222 1.2245 1.2492 
      
 2.48 2.4725 111 2.4492 2.4990 
 2.14 2.1424 200 2.1207 2.1637 
TiC0.57N0.43 1.51 1.5157 220 1.4997 1.5302 
(muestra Ti 4) 1.29 1.2916 311 1.2789 1.3047 
 1.23 1.2360 222 1.2245 1.2492 
      
 2.48 2.4809 111 2.4492 2.4990 
 2.15 2.1491 200 2.1207 2.1637 
TiC0.71N0.29 1.52 1.5201 220 1.4997 1.5302 
(muestra Ti 6) 1.29 1.2957 311 1.2789 1.3047 
 1.24 1.2406 222 1.2245 1.2492 
      
 2.57 2.5787 111 2.536 2.581 
NbC0.97N0.03 2.23 2.2332 200 2.196 2.235 
(muestra Nb 1) 1.57 1.5791 220 1.553 1.580 
 1.34 1.3466 311 1.324 1.348 
 1.29 1.2893 222 1.268 1.290 
      
 2.56 2.5657 111 2.536 2.581 
NbC0.68N0.32 2.22 2.2220 200 2.196 2.235 
(muestra Nb 3) 1.56 1.5711 220 1.553 1.580 
 1.33 1.3399 311 1.324 1.348 
 1.28 1.2828 222 1.268 1.290 
      
 2.54 2.5507 111 2.536 2.581 
NbC0.34N0.66 2.21 2.2090 200 2.196 2.235 
(muestra Nb 5) 1.56 1.5620 220 1.553 1.580 
 1.32 1.3320 311 1.324 1.348 
 1.27 1.2754 222 1.268 1.290 
      
 2.54 2.5429 111 2.506 2.572 
TaC0.57N0.43 2.20 2.2022 200 2.170 2.227 
(muestra Ta 4) 1.55 1.5572 220 1.534 1.575 
 1.31 1.3280 311 1.309 1.343 
 1.28 1.2714 222 1.253 1.286 
      
 2.65 2.6573 111 2.613 2.678 
HfC0.69N0.31 2.31 2.3013 200 2.263 2.319 
(muestra Hf 3) 1.62 1.6272 220 1.600 1.640 
 1.38 1.3877 311 1.364 1.398 
 1.33 1.3286 222 1.306 1.339 
      
 2.63 2.6352 111 2.613 2.678 
HfC0.35N0.65 2.28 2.2821 200 2.263 2.319 
(muestra Hf 6) 1.62 1.6173 220 1.600 1.640 
 1.37 1.3761 311 1.364 1.398 





• Se ha demostrado que los carbonitruros de titanio, niobio, tántalo y hafnio pueden 
obtenerse mediante una reacción de auto-propagación inducida mecánicamente 
(MSR) a partir de la mezcla de los elementos en atmósfera de nitrógeno. Es posible 
obtener por MSR un amplio rango de composiciones para cada una de las 
soluciones sólidas estudiadas ajustando la relación metal/carbono de las mezclas de 
partida. Este rango es mayor que el que se consigue por SHS. 
 
• Los parámetros experimentales de molienda que son necesarios ajustar y que juegan 
un papel primordial en la generación del efecto MSR son la velocidad de giro del 
molino, la relación peso de muestra/peso de bolas, el llenado del jarro y la presión 
de nitrógeno empleada. 
 
• Las características intrínsecas de los procesos mecanoquímicos hacen que las 
reacciones MSR ocurran para un límite de temperatura adiabática (Tad) superior que 
el admitido para los procesos SHS. Por esta razón, la combustión de todas las 
mezclas metal/carbono se consigue sólo en aquellos carbonitruros con Tad 
superiores. En los carbonitruros con Tad menores, el mecanismo MSR compite con 
los procesos de difusión, lo que limita el rango de composiciones de los productos 
obtenidos por MSR (caso del Nb y Ta). 
 
• La capacidad del grafito para revestir las partículas de metal y mejorar el contacto 
de los reactivos permite que la reacción de combustión se produzca en unas 
condiciones de molienda más suaves que cuando se emplea carbón activo, lo que 
permite obtener productos con una contaminación en hierro inferior al 2 % en peso. 
Estas condiciones son más favorables para el mantenimiento del equipo y la 
economía del proceso, lo que aconseja el empleo de grafito como fuente de carbono 




• Estos primeros resultados han puesto de manifiesto el efecto sinérgico de la 
presencia de carbono y nitrógeno en la producción del efecto MSR de las mezclas 
estudiadas. Mientras que el nitrógeno permite reducir el tiempo de ignición, una 
cantidad mínima de carbono en las mezclas es necesaria para permitir la 
propagación de la reacción. 
 
• La caracterización por DRX, TEM y HRTEM muestran que los productos obtenidos 
poseen una alta homogeneidad química, estructural y microestructural y que pueden 
ser considerados como monofásicos. Estos productos presentan un carácter 
nanoestructurado y están formados por partículas submicrométricas constituidas a 
su vez por dominios nanométricos. Asimismo, la caracterización por HRTEM ha 
puesto de manifiesto que los productos obtenidos, debido a la naturaleza del método 
de síntesis, presentan un gran número de defectos tales como faltas de apilamiento y 
dislocaciones. Esto debe tener consecuencias, previsiblemente favorables, en la 
sinterización y propiedades finales de estos materiales. 
 
• Los resultados obtenidos en este estudio sobre los carbonitruros de los metales de 
transición son aplicables a sistemas similares, como se verá en el capítulo siguiente, 
y previsiblemente a otros sistemas químicos con valores adecuados de temperatura 
adiabática. La mecanoquímica es, por tanto, una técnica apropiada para la obtención 
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La obtención y el procesado de materiales cerámicos estructurales basados en los 
nitruros y los carburos de los metales de transición con mejores propiedades que los 
actuales requieren una adecuada selección de las composiciones químicas empleadas y un 
mejor control de las reacciones que se produzcan durante la sinterización1. Como ya se ha 
indicado en el Capítulo I, las excelentes propiedades de los composites cerámica-metal 
basados en los carbonitruros de titanio han hecho que éstos hayan prácticamente sustituido 
a los basados en el carburo de titanio2. Numerosos estudios sobre cermets y metales duros 
han puesto de manifiesto que las mejores propiedades se obtienen cuando se emplean como 
materiales de partida las soluciones sólidas de los elementos constitutivos. Por ejemplo, 
Bellosi y col. han demostrado que prototipos de herramientas de corte fabricados a partir de 
carbonitruros de titanio poseían mejores resistencias frente al desgaste y presentaban un 
mayor rendimiento que las herramientas comerciales fabricadas a partir de mezclas de TiC 
y TiN3. 
Actualmente, existen carbonitruros de titanio comerciales que se emplean, en 
muchos casos, como el principal constituyente de los cermets. Sin embargo, otros muchos 
elementos que forman parte de estos materiales tales como Hf, V, Nb, Ta, Cr, Mo y W se 
añaden a la mezcla de partida en forma de nitruros y principalmente como carburos. La 
tecnología aplicada para la fabricación de los cermets consiste, por tanto, en hacer una 
mezcla de estos compuestos duros, generalmente binarios, con una fase cimentadora, 
usualmente Co o Ni, que posteriormente se sinteriza a alta temperatura4-11. Las buenas 
propiedades alcanzadas en los productos finales se atribuyen a la formación durante el 
proceso de sinterización de soluciones sólidas (carbonitruros) complejas ternarias y 
cuaternarias12,13. Teóricamente, y siguiendo el mismo razonamiento que con los 
carbonitruros de titanio, se podrían alcanzar aún mejores propiedades si pudieran emplearse 
estas soluciones sólidas en la fabricación de los cermets. Además, el poder incluso utilizar 
carbonitruros mixtos de varios metales de transición permitiría reunir en una única fase las 
propiedades aportadas por cada metal. 
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Desde un punto de vista técnico, el uso como material de partida de carbonitruros 
complejos previamente sintetizados, en vez de mezclas no aleadas, es una vía aún no 
explorada, ya que no se ha desarrollado ningún método de síntesis que permita su obtención 
con alta pureza y en cantidades suficientes como para ser caracterizados. En el capítulo 
anterior, se ha puesto de manifiesto que pueden obtenerse los carbonitruros de los metales 
de transición empleando la técnica de molienda reactiva. Por tanto, se ha considerado de 
gran interés examinar las posibilidades de este método de síntesis en la obtención de 
carbonitruros mixtos, es decir, carbonitruros que incluyan dos elementos metálicos distintos 
(fases cuaternarias). Los primeros estudios se han centrado en la serie isomórfica           
TiN-TiC-NbC-NbN, muy utilizada en el desarrollo de cermets y metales duros. 
 
IV.2.- Síntesis y Caracterización de Carbonitruros Mixtos de Titanio y       
  Niobio 
 
La síntesis de los carbonitruros mixtos de titanio y niobio se ha abordado empleando 
la misma metodología que para los carbonitruros simples, es decir, se han sometido a 
molienda distintas mezclas de los elementos Ti/Nb/grafito en una atmósfera de nitrógeno. 
En la tabla IV.1 se presentan las condiciones experimentales y las diversas mezclas 
empleadas con el fin de obtener distintas soluciones sólidas dentro de la serie isomórfica 
TiC-TiN-NbN-NbC. 
 
Tabla IV.1. Cuadro resumen de las condiciones experimentales de molienda y 

















Ti Nb 1 0.5:0.5:1 600 7 (1/16) 6 70 68 
Ti Nb 2 0.5:0.5:0.75 600 7 (1/16) 6 60 52 
Ti Nb 3 0.5:0.5:0.65 600 7 (1/16) 6 60 50 
Ti Nb 4 0.5:0.5:0.5 600 7 (1/16) 6 60 58 
Ti Nb 5 0.5:0.5:0.35 600 7 (1/16) 6 60 58 
Ti Nb 6 0.5:0.5:0.25 600 7 (1/16) 6 65 62 
       
Ti Nb 7 0.25:0.75:0.5 600 7 (1/16) 6 60 47 
Ti Nb 8 0.75:0.25:0.5 600 7 (1/16) 6 60 49 
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Por un lado, se molieron mezclas en las que se mantuvo constante la relación 
atómica Ti/Nb en un valor de 0.5:0.5 (muestras TiNb1 a TiNb6) y se varió el contenido en 
grafito. Por otro lado, se sometieron a molienda mezclas en las que se modificó la relación 
atómica de ambos metales manteniendo constante la relación atómica de grafito en un valor 
de 0.5 (muestras TiNb7 y TiNb8). En todos los casos se detectó un proceso MSR con 
tiempos de ignición (tabla IV.1) muy similares, no observándose una relación directa ni con 
la cantidad de grafito usada ni con la relación atómica de los metales. 
En la figura IV.1 se presentan los diagramas de difracción de rayos X de las 
muestras de la tabla IV.1. En estos diagramas se observan dos tendencias para las mezclas 
con una relación atómica constante de Ti/Nb. Por un lado, aquellas mezclas con relaciones 
atómicas de grafito ≥ 0.65 (figura IV.1(a), muestras TiNb1, TiNb2 y TiNb3) presentan 
picos de DRX deformados, evidenciando la formación de un producto multifásico. Los 
diagramas de DRX muestran, asimismo, pequeñas cantidades de Nb o Ti sin reaccionar. 
Por otro lado, las mezclas con relaciones atómicas de grafito ≤ 0.5 (figura IV.1(b), 
muestras TiNb4, TiNb5 y TiNb6) poseen diagramas de DRX en los que la forma simétrica 
de los picos parece indicar que se han formado productos monofásicos. Restos de Nb 
metálico, cuya proporción aumenta a medida que disminuye la cantidad inicial de grafito se 
observan con claridad. Las líneas punteadas que se incluyen en la figura IV.1 corresponden 
a la posición de los picos (200) de las fases TiC, TiN, NbC y NbN obtenidas de las fichas 
JCPDS 32-1383, 38-1420, 38-1364 y 38-1155, respectivamente. La posición de los picos de 
DRX de las nuevas fases obtenidas a partir de las mezclas TiNb4, TiNb5 y TiNb6, que se 
sitúan entre los correspondientes a las fases TiC y NbN (figura IV.1b), junto con la 
presencia de nitrógeno en los productos, corroborado por el análisis elemental, sugiere la 
formación de fases de carbonitruros complejos de titanio y niobio que se pueden describir 
por la fórmula TiyNb1-yCxN1-x. 
Los diagramas de DRX de la figura IV.1c, correspondientes a las mezclas con una 
relación atómica de grafito constante de 0.5 y distinta relación atómica Ti/Nb, muestran un 
claro desplazamiento del máximo de los picos de DRX debido a la distinta proporción 
Ti/Nb presente en la fase carbonitruro obtenida. La forma simétrica de los picos de DRX 
observada en las mezclas ricas en Ti (muestra TiNb8) indican la formación de productos 
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monofásicos. La combustión de la mezcla TiNb7 con un mayor contenido en Nb genera un 
producto multifásico y se observa, además, la presencia de la fase binaria Nb2C. 














































































Figura IV.1. Diagramas de difracción de rayos X de las muestras (a) TiNb1 a TiNb3, (b) TiNb4 a 






Estos resultados indican que, empleando idénticas condiciones de molienda, la 
composición de la mezcla inicial determina la formación de materiales mono o 
multifásicos. La relación atómica Ti/Nb/C de la mezcla inicial fija tanto la temperatura 
adiabática de los productos que pueden formarse (ver tabla III.1) y, por tanto, la energía 
desprendida durante el proceso de auto-propagación, como la capacidad de la mezcla para 
auto-sostener la reacción de combustión. Teniendo en cuenta que es más exotérmica la 
reacción de formación de los carburos y nitruros de titanio que la de los de niobio y que lo 
es también la formación de los nitruros que la de los carburos, existe una tendencia a formar 
productos monofásicos en aquellos casos en los que se desprende más energía. Este hecho 
debe favorecer la homogeneización de la composición de la solución sólida sintetizada. 
 



























Figura IV.2. Posición del pico (200) frente a la Tad de las muestras de la tabla IV.1. 
 
Si se representa para cada producto final la posición del pico (200), como parámetro 
indicativo de la composición de la fase mayoritaria, en función de la Tad de la mezcla, 
calculada a partir de la media aritmética de las Tad de los correspondientes carburos y 
nitruros binarios (tabla III.1), se observan dos zonas bien diferenciadas (figura IV.2). Por un 
lado, las mezclas con un carácter menos exotérmico (región 2) y que presentan diagramas 
de DRX que muestran la formación de productos multifásicos, parecen poseer la misma 
fase principal y, por lo tanto, se diferencian en las distintas fases secundarias presentes. Por 





estequiometría variable que produce el desplazamiento de la posición del pico (200) 
dependiendo de la composición del producto final. 
Otro aspecto que debe considerarse es el papel jugado por el grafito en la 
propagación de la reacción. Se observa que al aumentar su contenido la conversión también 
lo hace, quedando menos metal sin reaccionar en el producto final (figura IV.1). Conviene 
destacar que siempre que la reacción no es completa, el elemento metálico que no reacciona 
y no entra a formar parte de la solución sólida es el niobio. Además, cuando éste reacciona 
completamente se observa la formación de productos multifásicos. En este sentido, las fases 
secundarias formadas parecen ser mayoritariamente ricas en niobio, tal como lo evidencian 
los hombros que aparecen a la izquierda de los picos de DRX correspondientes a la fase 
principal. El hecho de que se produzcan productos multifásicos cuando el material de 
partida es rico en carbono también puede deberse a un pobre contacto Ti-Nb en el seno de 
la mezcla inicial que dificultaría la formación de una solución sólida homogénea. 
 
IV.2.1.- Extensión de la Ley de Vegard a Sistemas Cuaternarios 
 
Los sistemas binarios TiC-TiN, NbC-NbN, TiC-NbC, y TiN-NbN forman 
soluciones sólidas completas, pudiéndose aplicar la ley de Vegard al cálculo de la 
composición química a partir de las medidas de difracción de rayos X. La extensión de la 
ley de Vegard al sistema cuaternario TiC-TiN-NbC-NbN, donde también es posible formar 
soluciones sólidas completas, empleando los datos correspondientes a las fichas JCPDS 
respectivas, describe una superficie, representada en la figura IV.3, definida por la ecuación 
siguiente: 
 
y = 29.9035 + 0.5544 x – 6.8108 a 
r2 = 0.99914 (coeficiente de correlación) 
 
Para este tipo de sistemas, el parámetro de red, a, es función de dos parámetros de 
composición, la relación C/N, x, y la relación Ti/Nb, y, pudiendo diferentes combinaciones 
de x e y dar lugar al mismo valor del parámetro de red, a. Por tanto, el cálculo de la 
composición química de una fase de estequiometría TiyNb1-yCxN1-x a partir de medidas de 
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DRX requiere conocer previamente una de las dos variables de composición, x o y. En el 
presente caso, el contenido en carbono y nitrógeno puede obtenerse fácilmente a partir de 
las medidas de análisis elemental. 
 
Figura IV.3. Extensión de la Ley de Vegard al sistema cuaternario TiN-TiC-NbN-NbC. 
 
En la tabla IV.2 se recogen los parámetros de red calculados a partir de los 
diagramas de difracción de rayos X, así como los tamaños de los dominios coherentes de 
difracción para los productos monofásicos. Para las muestras multifásicas (TiNb1, TiNb2, 
TiNb3 y TiNb 7) también se estimaron los parámetros de red de la fase mayoritaria y de las 
fases secundarias. En la misma tabla se incluye la relación C/N global de los productos 
calculada a partir de las medidas de análisis elemental. En la tabla IV.3 se recogen las 
relaciones normalizadas C/N calculadas de los datos de análisis elemental, las relaciones 
normalizadas Ti/Nb obtenidas a partir de la extensión de la ley de Vegard de la figura IV.3 
y las estequiometrías estimadas de las soluciones sólidas. En el caso de las muestras 


























error cometido puede ser importante debido a que en el cálculo de la relación C/N no se 
tiene en cuenta la estequiometría de las fases secundarias. 
 
Tabla IV.2. Parámetro de red (a) de la fase mayoritaria y de las secundarias, tamaño 















Ti Nb 1 0.5:0.5:1 4.4024 4.3337, 4.4462 - 1/0 
Ti Nb 2 0.5:0.5:0.75 4.3947 4.3719, 4.4196 - 0.81/0.19 
Ti Nb 3 0.5:0.5:0.65 4.3947 4.3041, 4.4283 - 0.77/0.23 
Ti Nb 4 0.5:0.5:0.5 4.3586 - 22.4 0.68/0.32 
Ti Nb 5 0.5:0.5:0.35 4.3376 - 24.8 0.53/0.47 
Ti Nb 6 0.5:0.5:0.25 4.3267 - 18.3 0.37/0.63 
Ti Nb 7 0.25:0.75:0.5 4.3844 4.4154 - 0.66/0.34 
Ti Nb 8 0.75:0.25:0.5 4.3293 - 31.3 0.66/0.34 
 
Los productos monofásicos (TiNb4, TiNb5, TiNb6 y TiNb8) presentan 
composiciones más ricas en Ti que las que les corresponderían por las relaciones atómicas 
de las mezclas iniciales. Estos resultados concuerdan con los datos de DRX donde se 
aprecia la presencia de niobio sin reaccionar. Este desfase es tanto mayor cuanto más metal 
libre se observa en los diagramas de DRX. Asimismo, los productos presentan una 
composición más rica en carbono que la mezcla inicial como cabría esperar por la no 
inclusión de todo el niobio en la solución sólida. 
 
Tabla IV.3. Relaciones normalizadas C/N y Ti/Nb calculadas a partir del análisis 
elemental y de la extensión de la ley de Vegard, respectivamente, y estequiometría final 











Composición final estimada 
Ti Nb 1 0.5:0.5:1 1 / 0.92 1 / 0 Ti0.52Nb0.48C 
Ti Nb 2 0.5:0.5:0.75 0.72 / 1 1 / 0.23 Ti0.42Nb0.58C0.81N0.19 
Ti Nb 3 0.5:0.5:0.65 0.67 / 1 1 / 0.3 Ti0.40Nb0.60C0.77N0.23 
Ti Nb 4 0.5:0.5:0.5 1 / 0.69 1 / 0.47 Ti0.59Nb0.41C0.68N0.32 
Ti Nb 5 0.5:0.5:0.35 1 / 0.52 1 / 0.89 Ti0.66Nb0.34C0.53N0.47 
Ti Nb 6 0.5:0.5:0.25 1 / 0.56 0.59 / 1 Ti0.64Nb0.36C0.37N0.63 
Ti Nb 7 0.25:0.75:0.5 0.47 / 1 1 / 0.52 Ti0.32Nb0.68C0.66N0.34 
Ti Nb 8 0.75:0.25:0.5 1 / 0.28 1 / 0.52 Ti0.78Nb0.22C0.66N0.34 
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Por otra parte, la composición estimada de la fase mayoritaria de las muestras 
multifásicas es demasiada alta en niobio (incluso las muestras TiNb2 y TiNb3 presentan un 
carbonitruro mixto ligeramente más rico en niobio) si, tal como se dijo anteriormente, las 
fases secundarias parecen corresponder con carbonitruros de niobio. Este desacuerdo tiene 
su origen en el error cometido en la determinación experimental de la relación C/N. En lo 
que respecta a las fases secundarias, si se comparan los valores de los parámetros de red 
para estas fases (tabla IV.2) con los correspondientes a los carbonitruros de titanio (tabla 
III.5) y de niobio (tabla III.7), dichas fases concordarían mejor con carbonitruros mixtos de 
titanio y niobio, pero muy ricos en uno u otro elemento metálico, respectivamente. La 
muestra TiNb1 es un caso particular al no detectarse nitrógeno por análisis elemental en el 
producto final. En este caso, la fase mayoritaria es un carburo mixto de niobio y titanio, y 
las fases secundarias serían también carburos mixtos pero muy próximos a una 
composición NbC ó TiC, respectivamente. 
 
IV.2.2.- Caracterización Microestructural 
 
La caracterización por microscopía SEM de los productos finales y especialmente 
los resultados del análisis químico por energías dispersivas de rayos X (EDX) corroboraron 
los datos obtenidos por DRX, observándose la presencia de productos multifásicos en las 
muestras TiNb1, TiNb2, TiNb3 y TiNb7 y monofásicos en las muestras TiNb4, TiNb5, 
TiNb6 y TiNb8. En la figura IV.4 se presentan las micrografías SEM de las muestras 
TiNb1, TiNb4, TiNb7 y TiNb8, en las que se incluyen los espectros EDX obtenidos sobre 
diferentes zonas del producto. En la figura IV.5 se presentan los diagramas EDX 
correspondientes a zonas extensas de las muestras y que son representativos de la 
composición global. 
Las muestras TiNb1 y TiNb7 son multifásicas y presentan diagramas de EDX con 
distintas relaciones Ti/Nb al analizar diferentes zonas. En cambio, las muestras TiNb4 y 
TiNb8 son monofásicas y presentan diagramas de EDX con una proporción Ti/Nb 
constante para todas las zonas analizadas. Estos resultados reflejan que en los productos 






Figura IV.4. Micrografías SEM representativas de las muestras TiNb1, TiNb4, TiNb7 y TiNb8 con los 
EDX correspondientes a las zonas analizadas. 
 
En cuanto a la morfología, todas poseen la microestructura típica de los productos 
sintetizados por molienda, similar a la obtenida y discutida en el capítulo anterior para los 
carbonitruros de Ti, Nb, Ta y Hf, y que está caracterizada por la presencia de partículas 
sub-micrométricas unidas formando agregados de distintos tamaños. 
 
             
Figura IV.5. EDX generales característicos de las muestars (a) TiNb1 y TiNb4, (b)TiNb7 y (c) TiNb8. 
5 µm





a b c 
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La obtención de productos monofásicos en las muestras TiNb4, TiNb5, TiNb6 y 
TiNb8 se corroboró por microscopía TEM. En la figura IV.6 se presenta una imagen TEM 
de la muestra TiNb4, el diagrama EDX característico de las distintas zonas analizadas, así 
como el diagrama de ED. Tanto los resultados de EDX como los diagramas de ED 
indicaron que el producto formado era homogéneo a escala nanométrica y que podía ser 
considerado como monofásico. La micrografía TEM muestra de nuevo la formación de 




Figura IV.6. Micrografía TEM, diagrama ED y espectro EDX correspondientes a la muestra TiNb4, 
 
Un estudio más preciso de los diagramas de ED de la muestra TiNb4 mostró como 
los espaciados correspondientes a los primeros cinco anillos están en perfecta concordancia 
con los calculados a partir de los diagramas de difracción de rayos X (tabla IV.4). Además, 
éstos son coherentes con el valor esperado de la composición previamente estimada para 
esta muestra (tabla IV.3). Estos resultados son una prueba más de que se ha alcanzado una 
elevada homogeneidad en la muestra. 
 
Tabla IV.4. Valores de espaciados de la muestra TiNb4 obtenidos por ED y DRX. En las 
dos últimas columnas se muestran los espaciados de las fichas JCPDS para NbN y TiC. 
Muestra dED(exp)(Å) dx-ray(exp)(Å) h k l DNbN (Å) DTiC (Å) 
 2.51 2.5155 111 2.536 2.499 
Ti Nb 4 2.17 2.1793 200 2.196 2.164 
 1.54 1.5404 220 1.553 1.530 
 1.31 1.31370 311 1.324 1.305 








IV.3.- Síntesis y Caracterización de Carbonitruros Mixtos de Metales de 
   Transición Titanio/Zirconio, Vanadio, Tántalo o Hafnio 
 
Se ha considerado de interés realizar una prospectiva sobre la obtención por MSR 
de otros carbonitruros mixtos dentro de los sistemas titanio-zirconio, titanio-vanadio, 
titanio-tántalo y titanio-hafnio que poseen también un elevado potencial tecnológico14,15. En 
la tabla IV.5 se presentan las condiciones de molienda empleadas en algunas pruebas 
realizadas para la obtención de estas soluciones sólidas. Para los casos de tántalo y hafnio, 
al igual que en la síntesis de los carbonitruros simples, se utilizó un PBR superior para 
rellenar suficientemente el jarro. 
 
Tabla IV.5. Cuadro resumen de las condiciones de molienda y tiempo de ignición 
para las muestras de Ti/Metal (Zr, V, Ta y Hf)/grafito molidas en N2. 
 












Ti Zr 0.5:0.5:0.5 600 7 (1/16) 6 45 32 
Ti V 0.5:0.5:0.5 600 7 (1/16) 6 64 54 
Ti Ta 0.5:0.5:0.5 600 7 (1/8) 6 60 33 
Ti Hf 0.5:0.5:0.5 600 7 (1/8) 6 90 60 
 
En la figura IV.7 se presentan los diagramas de difracción de rayos X de los 
productos obtenidos. En todos los casos tuvo lugar un proceso de auto-propagación y se 
formaron mayoritariamente los correspondientes carbonitruros mixtos de fórmula general 
TiyMT1-yCxN1-x. En la tabla IV.6 se recogen las Tad teóricas de las muestras empleadas 
(calculadas a partir de la media aritmética de las Tad de los respectivos carburos y nitruros) 
y no se observa que exista una relación clara entre la Tad y el tiempo de ignición observado.  
 
Tabla IV.6. Tad de las mezclas iniciales 
mostradas en la Tabla IV.4 y IV.5. 
Muestra Tad(K) 
Ti Nb 4 3285 
Ti Zr 3980 
Ti V 3380 
Ti Ta 3375 
Ti Hf 4045 
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Figura IV.7. Diagramas de DRX de los productos obtenidos para las muestras molidas de la Tabla IV.5. 
 
En aquellos casos donde se usó una relación peso de muestra/peso de bolas (PBR) 
mayor (TiTa y TiHf) se aprecia la presencia de tántalo y hafnio sin reaccionar. En ninguno 
de los casos, al igual que para las mezclas con Nb, se observa la presencia de Ti. En las 
mezclas de Ti con V y de Ti con Ta, que poseen las menores Tad, se distingue la formación 
de fases secundarias binarias pobres en carbono (Ta2C y V2C). Para el caso del hafnio, el 
hombro presente a la izquierda del pico principal corresponde a la formación de un posible 
carbonitruro de hafnio. Por último, es interesante indicar que el hecho de que todo el titanio 
siempre se incorpore a la estructura de los distintos carbonitruros mixtos estudiados puede 
atribuirse a su mayor capacidad para formar productos no-estequiométricos en comparación 
con los otros elementos de transición, como lo demuestran los distintos diagramas de fase 
de los nitruros y los carburos correspondientes. 
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En la figura IV.8 se presentan las micrografías SEM que muestran la morfología 
característica de los productos obtenidos. Todas ellas poseen el típico aspecto de las 
muestras sintetizadas mediante molienda, pequeñas partículas sub-micrométricas asociadas 
formando agregados de una o varias micras. Cabe destacar la presencia de Ta sin reaccionar 
determinado por análisis de EDX en la muestra TiTa, confirmando los resultados de 















• Tal y como se había sugerido, los carbonitruros mixtos de los metales de transición 
de los grupos IVB y VB pueden obtenerse por una reacción de auto-propagación 
inducida mecánicamente (MSR). 
 
• Dentro de la serie isomórfica cuaternaria TiC-TiN-NbN-NbC, es posible obtener 
una amplia gama de composiciones ajustando la relación Ti/Nb/C. 
 
• La formación de productos monofásicos se observa en aquellos casos en los que la 
reacción de combustión es más exotérmica. 
 
• Existe una tendencia a formar productos multifásicos para las mezclas ricas en 
niobio y/o carbono. En cualquier caso, este producto multifásico está constituido 
mayoritariamente por una fase cuaternaria. 
 
• La capacidad del Ti para formar productos no-estequiométricos permite explicar por 
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La molienda puede inducir reacciones químicas en una gran variedad de mezclas, 
generando rutas de síntesis directas, libres de disolvente y a baja temperatura, y es capaz de 
producir en muchos casos materiales que no pueden ser sintetizados por otras técnicas 
convencionales1-3. Tal y como se ha demostrado en los Capítulos III y IV, en determinadas 
circunstancias y con procesos suficientemente exotérmicos, la molienda puede generar 
reacciones de auto-propagación4. 
Para que una reacción auto-sostenida, ya sea inducida térmica (SHS) o 
mecánicamente (MSR), pueda tener lugar debe ser lo suficientemente exotérmica como 
para mantener el frente de propagación a lo largo de toda la carga. La llamada “regla del 
pulgar” usada para las reacciones SHS estipula que 1800 K es la temperatura adiabática 
(Tad) mínima requerida para que éstas ocurran. Este criterio ha sido y es empleado para 
seleccionar los sistemas cuya síntesis puede ser realizada mediante MSR. Una manera más 
simplificada de conocer si una reacción transcurre por un proceso de combustión es utilizar 
la relación ∆H / C > 2000 K (∆H, entalpía estándar de formación de los productos, C, calor 
específico de los productos) que está directamente correlacionada con la Tad. 
Debido al interés que han despertado en los últimos años los procesos 
mecanoquímicos, se han realizado varios intentos para obtener modelos teóricos que 
permitan estimar las energías suministradas y, por tanto, predecir las capacidades de los 
equipos de molienda en condiciones pre-establecidas. Estos modelos deberían considerar no 
solo los parámetros estrictamente energéticos (frecuencia de rotación, diámetro de bolas, 
PBR, etc...), sino también deberían tener en cuenta la naturaleza del sistema estudiado, es 
decir, sus propiedades termoquímicas. Sólo así sería posible diseñar métodos de síntesis 
basados en la molienda sin necesidad de una laboriosa optimización empírica. 
Desgraciadamente, el gran número de parámetros puestos en juego durante los procesos de 
molienda, la complejidad de los procesos físico-químicos implicados y la imposibilidad de 




En 1991 Burgio y col.5 desarrollaron un modelo cinemático aplicado a los molinos 
planetarios, en el cual se asumía que las colisiones eran el evento principal por el cual la 
energía se transfería desde el medio de molienda hasta la muestra. Estudios posteriores 
llevados a cabo por McCormick6 y col. y Abdellaoui y Gaffet7, en los que se consideraba 
también el impacto como el causante de la transferencia de la energía, ampliaron los 
realizados por Burgio y en ellos se incluían nuevos parámetros que tenían en cuenta la 
cantidad de muestra atrapada en cada colisión. Los principales parámetros que deben 
evaluarse en todo modelo serían: 
 
• La energía cinética de las bolas. 
• La fracción de la energía cinética cedida a la muestra. 
• La cantidad de material atrapado en la colisión. 
 
El modelo de Burgio puede considerarse uno de los más precisos desde el punto de 
vista cinemático y ha demostrado su validez en el estudio de varias reacciones 
mecanoquímicas8,9, por lo que se ha aplicado en la presente Memoria para el estudio de los 
procesos MSR. En el Apéndice I se describe detalladamente su desarrollo. 
Como ya se indicó anteriormente, los trabajos relacionados con las reacciones MSR 
sólido-gas10-12 son escasos, debido principalmente a las dificultades que contempla su 
realización, en particular el control del suministro y el consumo de los gases en el medio de 
molienda. Gran parte de la bibliografía se centra en estudios sobre las reacciones y los 
mecanismos MSR sólido-sólido13-18 y en algunos casos en sistemas sólido-líquido19. El 
estudio del mecanismo de las reacciones sólido-gas ha sido, sin embargo, bastante más 
estudiado en los procesos SHS20-22. Aunque las reacciones MSR y SHS se han considerado 
como equivalentes siendo la única diferencia la forma cómo la energía se transmite a la 
muestra, de un modo mecánico o térmico, los resultados presentados en los Capítulos III y 
IV muestran unas características peculiares de las reacciones MSR que las diferencian 
claramente.  
Aparte de los modelos teóricos antes mencionados, muy pocos estudios 
experimentales se han realizado dirigidos a cuantificar las energías puestas en juego en la 
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molienda y, por supuesto, menos estudios sistemáticos se han realizado para evaluar estas 
energías en los procesos MSR23,24. Estos procesos comienzan con un periodo de activación 
o inducción, durante el cual se produce la mezcla de los reactivos, su puesta en contacto 
íntimo, la reducción del tamaño de las partículas, la formación de defectos y la creación de 
sitios activos y de caras frescas. Tras cierto nivel de activación, alcanzado por la energía 
cedida en los choques y rozamientos de las bolas (impacto y cizalla), se produce la ignición 
de la mezcla y la propagación instantánea de la reacción a través de la carga, lo que se 
denomina proceso de combustión. Esta reacción se detecta fácilmente debido a la repentina 
producción de calor que genera una subida de la temperatura y un aumento de la presión en 
el medio de molienda. El tiempo de molienda anterior a la reacción de propagación es 
conocido como tiempo de ignición (tig). Este parámetro que depende de la composición de 
la mezcla inicial y de las condiciones usadas durante la molienda es extremadamente útil y 
es clave para la comprensión de estos procesos. El tig corresponde al tiempo requerido para 
transferir al sistema la cantidad de energía necesaria para iniciar la reacción de combustión. 
El tiempo de ignición puede usarse como referencia, ya que cambios en el mismo reflejan 
modificaciones en la velocidad de activación de las mezclas y, por tanto, en la cantidad de 
energía suministrada por unidad de tiempo. Muy pocos grupos de investigación han 
realizado estudios sobre los efectos de las condiciones experimentales en el tiempo de 
ignición13,19,25. 
En el estudio que a continuación se desarrolla, se ha elegido como sistema modelo 
para examinar los procesos MSR sólido-gas la síntesis de los carbonitruros de los metales 
de transición que implica la reacción entre dos fases sólidas y una gaseosa. El sistema      
Ti-C-N, de gran interés tecnológico, posee una elevada temperatura adiabática comprendida 
entra las del TiN (4900 K) y el TiC (3900 K), lo que asegura que no habrá una competencia 
entre los procesos MSR y de difusión en todo el rango de relaciones atómicas Ti/C y de 
presiones parciales de N2 empleadas. 
Los distintos parámetros experimentales que se han analizado engloban tanto 
aquellos que son característicos de la propia mezcla reactiva, es decir, la relación atómica 
inicial Ti/grafito, la presión total de N2 y la presencia de aditivos (añadidos con el fin de 
modificar la temperatura adiabática del proceso), como los que caracterizan la intensidad de 
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la molienda, es decir, la velocidad de giro del molino, la relación peso de muestra/peso de 
bolas (PBR) y el tiempo total. En todos los casos se ha investigado la influencia de todos 
estos parámetros en el proceso MSR a través de la estimación de la energía transferida por 
el sistema, utilizando el modelo cinemático del Apéndice I, hasta el momento en el cual se 
produce la combustión, es decir, hasta el tiempo de ignición (tig). Para determinar los 
valores de tig se empleó el sistema de seguimiento de la presión descrito en el Capítulo II y 
ya utilizado en los Capítulos III y IV. Las composiciones de las fases carbonitruros también 
fueron calculadas con el fin de observar alguna posible variación al modificar las 
condiciones de molienda. Esta estequiometría se calculó a partir de los diagramas de 
difracción de rayos X mediante la determinación del parámetro de red, a, usando el 
programa FullProf y la posterior aplicación de la ley de Vegard. 
Los parámetros experimentales del equipamiento utilizado (molino y elementos de 
molienda) que son necesarios para el cálculo de la energía transferida son: 
 
• mb [kg], masa de la bola = 0.0137 
• ωv [rad/s], velocidad angular del jarro = de 20.944 (200 rpm) a 83.776 (800 rpm) 
• ωp [rad/s], velocidad angular del plato = de 20.944 (200 rpm) a 83.776 (800 rpm) 
• db [m], diámetro de la bola = 0.015 
• Rv [m], radio del jarro = 0.02 
• Rp [m], distancia desde el centro del disco soporte al centro del jarro = 0.07 
• Hv [m], altura del jarro = 0.045 
• Dv [m], diámetro del jarro = 0.04 
• Nb, número de bolas = de 4 a 10 
 
En el análisis de los efectos de los distintos parámetros experimentales se empleó 
siempre la misma mezcla reactiva que consistía en una relación atómica Ti/grafito de 1:0.5 
procesada a 5 atmósferas de presión de nitrógeno. Evidentemente cuando se estudió el 





V.2.- Influencia de la Mezcla Reactiva 
 
V.2.1.- Influencia de la Relación Atómica Ti/Grafito 
 
La influencia de la relación atómica inicial Ti/grafito en el proceso MSR ya ha sido 
en parte estudiada en el Capítulo III cuando se abordó la síntesis de los carbonitruros de 
titanio. Sin embargo, en dicho Capítulo se evidenció el distinto papel jugado por el grafito y 
el nitrógeno en la ignición y propagación de la reacción de combustión. Por ello, se ha 
considerado de interés estudiar el efecto que produce añadir distintas cantidades de grafito 
en la ignición de las mezclas Ti/grafito empleando una atmósfera inerte de He. En este 
caso, se analiza exclusivamente el poder exotérmico de la mezcla sólida y su capacidad 
para propagar una reacción de combustión. 
En la tabla V.1 se presentan los resultados obtenidos para las distintas mezclas 
molidas a 600 rpm en He a 5 bares de presión empleando 6 gramos de mezcla y 7 bolas 
(PBR de 1/16). En la misma tabla se muestran los tiempos totales de molienda, de ignición 
y de molienda tras la ignición (tiempo post-combustión), los parámetros de red (a) y las 
composiciones finales expresadas como TiCx. Para calcular en este caso la composición se 
empleó la ley de Vegard obtenida a partir de los carburos de titanio no estequimétricos 
TiC0.5 (a = 4.30 Å) y TiC0.97 (a = 4.33 Å)
26. 
 

















M1 1:1 120 83 37 4.3344 1,04 
M2 1:0.75 120 86 34 4.3236 0,87 
M3 1:0.65 120 76 44 4.3227 0,86 
M4 1:0.5 120 78 42 4.3050 0,58 
M5 1:0.35 360 No - 4.2990 0,48 
M6 1:0.25 360 No - 4.2952 0,42 
 
En la figura V.1 se presentan los diagramas de DRX de estas muestras. Aquellas 
con una relación atómica Ti/grafito mayor o igual a 1:0.5 combustionaron generándose, 
salvo para la muestras M1, fases no estequiométricas. Para los casos M5 y M6 la 
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combustión no se produjo, obteniéndose también fases TiCx no estequiométricas mediante 
procesos de difusión y quedando titanio elemental sin reaccionar incluso tras seis horas de 
molienda. El valor de composición para estas muestras, M5 y M6, debe tomarse con 
precaución ya que la deformación y escasa intensidad de los picos impiden una medida 
exacta de su posición. Al igual que lo observado con los carbonitruros de titanio, el cálculo 
de la estequiometría de la fase TiCx a partir de los diagramas de DRX conduce a una 
composición más rica en carbono que la que le correspondería por la relación atómica de la 
mezcla inicial, aunque la presencia de titanio sin reaccionar prácticamente no se observa.  
 



























Figura V.1. Diagramas de DRX de las muestras M1 a M6 (tabla V.1). 
 
Los tiempos de ignición rondan para todas las mezclas los 80 minutos, aunque 
existe una ligera tendencia a disminuir al hacerlo la cantidad de grafito. Es interesante 
destacar que para la relación atómica de 1:0.5, próxima al límite a partir del cual no se 
produce la combustión, se observa la presencia de una pequeña cantidad de Ti sin 
reaccionar, que revela una menor conversión posiblemente relacionada con una menor 
capacidad para propagar la combustión dentro de la mezcla reactiva. 
Los resultados del Capítulo III mostraban que en presencia de nitrógeno la 
combustión se producía en todo el rango de composiciones iniciales con un tiempo de 
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ignición inferior. Esta circunstancia puede explicarse teniendo en cuenta que, en presencia 
de He, la Tad de la mezcla inicial disminuye a medida que lo hace la cantidad de grafito, 
hasta situarse por debajo del límite para el cual este tipo de reacciones MSR ocurren. 
Habría que destacar que en presencia de nitrógeno la temperatura adiabática de la mezcla 
está siempre muy por encima del valor límite, ya que se encontraría entre los valores de Tad 
correspondientes a TiC=3200 K y TiN=4900 K. 
La falta de combustión observada en el Capítulo III y en este apartado para ciertas 
mezclas metal/grafito tanto en atmósfera de nitrógeno como de helio no puede explicarse 
por sus Tad sino por la capacidad de la mezcla sólida metal/carbón para sustentar el frente 
de propagación. Por otra parte, la Tad tampoco puede relacionarse directamente con el 
tiempo que necesita una mezcla para producir la combustión. Así los datos presentados en 
la tabla V.1 muestran una tendencia a disminuir el tiempo de ignición al hacerlo la cantidad 
de grafito, aunque esto suponga una disminución de la Tad de la mezcla. Esto se debe, tal 
como se ha indicado con anterioridad, a que la ignición necesita de un grado de activación 
del metal que es tanto más fácil de alcanzar cuánto menos carbón se encuentre presente en 
la mezcla. En resumen, la Tad puede ser útil sólo a la hora de descartar la presencia de 
combustión en determinadas mezclas, pero sólo las propiedades intrínsecas de las mezclas y 
las condiciones experimentales de molienda son las que van a determinar el 












      
 
Tabla V.2 y Figura V.2. Energía total suministrada a la mezcla Ti/grafito para inducir la ignición. 
 














En la tabla V.2 y la figura V.2 se presenta la energía total suministrada (calculada a 
partir de la ecuación [10] del Apéndice I) a las mezclas para inducir la combustión. Se 
aprecia que esta energía es prácticamente constante (con una ligera tendencia a disminuir) 
debido a la capacidad de recubrimiento del grafito que hace que las partículas de Ti estén 
igual de protegidas en todas las mezclas y, por tanto, hace que el tiempo necesario para 
activar el metal también sea constante. 
 
V.2.2.- Influencia de la Presión de Nitrógeno 
 
En la tabla V.3 se muestran los resultados obtenidos para las mezclas Ti/grafito de 
relación atómica 1:0.5 molidas variando la presión de nitrógeno en el interior del jarro   
(600 rpm, 7 bolas, 6 gramos de mezcla y PBR=1/16). En la misma tabla se muestran los 
tiempos totales de molienda, de ignición y de post-combustión, los parámetros de red (a) y 
las composiciones finales expresadas como TiCxN1-x calculadas empleando la ley de 
Vegard. 
 




















TiCxN1-x, (x)  
       M7 1.6 72 57 15 4,2900 0,70 
M8 3 60 56 4 4,2823 0,62 
M9 5 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M10 7 60 45.5 14.5 4,2930 0,74 
M11 9 60 44.5 15.5 4,2825 0,62 
M12 11 60 46 14 4,2920 0,73 
M13 13 40 40 0 4,2690 0,46 
 
En la figura V.3 se presentan los diagramas de DRX para las muestras M7 a M13 y 
en la figura V.4, el tiempo de ignición en función de las diferentes presiones de N2 
empleadas. La ignición tuvo lugar en todo el rango de presiones y se observó una 
disminución clara del tiempo de ignición a medida que aumentamos la presión de nitrógeno 
en el jarro. Esta variación es importante y se detectó un cambio de aproximadamente 20 
minutos en todo el rango de presiones estudiado. 
MSR Sólido-Gas 
 136 


























































Figura V.3. Diagramas de DRX de las muestras M7 a M13 (tabla V.3). 
 
Esta disminución en el tiempo de ignición tiene su origen en un enriquecimiento en 
nitrógeno de la mezcla reactiva. Con el aumento de la presión de N2, la cantidad de 
nitrógeno atrapado en cada choque y, por tanto, la presión real soportada por la muestra 
deben aumentar favoreciéndose la incorporación del nitrógeno y la formación de la fase 
carbonitruro. Al acelerarse la formación del carbonitruro, la cantidad de calor necesaria 
para provocar la ignición se alcanza antes y se produce una disminución en el tiempo de 
ignición.  



















Figura V.4. Tiempo de ignición frente a presión de N2 dentro del jarro. 
 
La composición final del TiCxN1-x, x, se mantuvo siempre en el rango 0.6-0.7, 
independientemente de la presión empleada. Este comportamiento indica que la 
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estequiometría de la solución sólida depende exclusivamente de la composición de la 
mezcla de partida. La excepción de la muestra M13 se debió a que la molienda fue 
interrumpida exactamente en el instante de la ignición que, como se mostrará a 
continuación, afecta a la composición del producto final. 
En la tabla V.4 y en la figura V.5 se presenta la energía total aportada por la 
molienda hasta el momento de la ignición. Evidentemente la energía sigue la misma 
tendencia que el tiempo de ignición y la disminución observada se debe, tal como se ha 
indicado anteriormente, al aumento de la velocidad de formación de la fase carbonitruro al 
incrementarse la presión de nitrógeno, que permite generar antes el calor necesario para 
provocar la ignición de la mezcla. 
 









      
Tabla V.4 y Figura V.5. Energía total suministrada a la mezcla para inducir la ignición en función de la 
presión de N2. 
 
V.3.-Influencia de los Parámetros de Molienda 
 
V.3.1.- Influencia de la Velocidad de Giro del Molino 
 
En la tabla V.5 se muestran los resultados obtenidos para las mezclas molidas a 
distintas velocidades de giro del molino (relación atómica Ti/grafito de 1:0.5, 5 bares de N2, 
7 bolas, 6 gramos de muestra y PBR de 1/16). En la tabla se presentan los tiempos totales 
de molienda, de ignición y de post-combustión, los parámetros de red (a) y las 
composiciones finales expresadas como TiCxN1-x. 
 
































M14 350 387 387 0 4.2758 0.54 
M15 450 150 142 8 4,2870 0,67 
M16 500 120 98 22 4,2860 0,66 
M17 550 120 88 32 4,2792 0,58 
M9 600 60 50.5 9.5 4,2839 0,63 
M18 650 40 39.5 0.5 4,2872 0,67 
M19 700 60 22.5 37.5 4,2692 0,64 
M20 750 30 20.5 9.5 4,2905 0,71 
M21 800 20 15 5 4,2880 0,68 
 
En la figura V.6 se presentan los diagramas de DRX de las muestras M9 y M14 a 
M21. La composición del producto final calculada mediante la ley de Vegard no presentó 
ninguna tendencia con la velocidad de giro, quedando el valor de x siempre comprendido 
en el intervalo 0.6-0.7. Esto indica de nuevo la dependencia exclusiva de la estequiometría 
del producto final con la composición inicial de la mezcla. 
 





























































Figura V.6. Diagramas de DRX de las muestras M9 y M14 a M21 (tabla V.5). 
 
La evolución de los tiempos de ignición en función de la velocidad de giro del 
molino recogida en la tabla V.5 y representada en la figura V.7 muestra una dependencia 
exponencial decreciente. Esta tendencia indica que es posible obtener el producto por 
combustión incluso a velocidades muy bajas, siempre que se alcance la activación necesaria 
para producir la ignición. 
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Figura V.7. Tiempo de ignición frente a velocidad de giro del molino. 
 
En la tabla V.6 y en la figura V.8 se presenta la energía total aportada por la 
molienda hasta el momento de la ignición, observándose un aumento de ésta al disminuir la 
velocidad de giro del molino. Si se supone que la energía que debe transmitirse a la mezcla 
para su activación y combustión es constante e intrínseca a los propios reactivos, este 
aumento lineal de la energía aportada por el molino a medida que se disminuye la velocidad 
de giro delata una menor transferencia de energía en cada choque, siendo, por tanto, éstos 
más eficaces cuanto mayor sea la velocidad empleada. De estos resultados se desprende que 
si se pudiera aumentar la velocidad de giro hasta un límite en el que el choque fuera 100% 
efectivo, se obtendría la energía real necesaria para activar y producir la combustión de la 
mezcla. 
 











Tabla V.6 y Figura V.8. Energía total suministrada a la mezcla para inducir la ignición en función de la 
velocidad de giro del molino. 
















V.3.2.- Influencia de la Relación Peso de Muestra-Peso de Bolas (PBR) 
 
V.3.2.1.- Mediante el Peso de Muestra 
 
En la tabla V.7 se presentan los resultados obtenidos para las mezclas molidas 
empleando distintos valores de PBR, modificando el peso total de muestra pero 
manteniendo constante el número de bolas (relación atómica Ti/grafito de 1:0.5, 600 rpm, 5 
bares de N2 y 7 bolas). En la tabla se presentan los tiempos totales de molienda, de ignición 
y de post-combustión, los parámetros de red (a) y las composiciones finales expresadas 
como TiCxN1-x. 
 
Tabla V.7. Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas empleando distintos 





















       M22 12 (1/8) 96 96 0 4,2946 0,76 
M23 8 (1/12) 65 65 0 4,2930 0,74 
M9 6 (1/16) 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M24 4 (1/24) 60 35 25 4,2857 0,66 
M25 2 (1/48) 60 19 41 4,2798 0,59 
 
En la figura V.9a se presentan los diagramas de DRX de las muestras M9 y M22 a 
M25. La presencia de hierro en el diagrama de DRX de la muestra M25 se debió a la 
pequeña cantidad de mezcla empleada y, por tanto, a la falta de un recubrimiento protector 
apropiado del jarro y de las bolas. 
En la figura V.9b se representa el tiempo de ignición en función del PBR y del peso 
total de muestra sometida a molienda. De igual forma que en las pruebas realizadas 
variando la velocidad de giro del molino, el tiempo de ignición varía exponencialmente con 
el PBR, es decir, disminuye a medida que aumenta la intensidad de la molienda. Por el 
contrario, cuando se representa el tiempo de ignición frente al peso total de muestra aparece 
un marcado comportamiento lineal que sugiere la existencia de una cantidad de energía 
constante por gramo de muestra que es necesario aportar para producir la combustión. Es 
posible determinar a partir de la pendiente una velocidad en términos de tiempo necesario 
para activar un gramo de muestra (7.66 min/g). Por otro lado, la existencia de un tiempo 
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constante de activación al tender el peso de muestra a 0 indica la necesidad de un número 
mínimo de choques para inducir la combustión. Asimismo, este comportamiento lineal 
sugiere que la activación de la muestra necesaria para inducir la ignición se produce de 
manera homogénea y en la totalidad de la mezcla. 
 





















































Figura V.9. (a) Diagramas de DRX de las muestras M9 y M22 a M25 (tabla V.7). (b) Tiempo de 
ignición frente a 1/PBR y frente al peso total de muestra. 
 
En la tabla V.8 y en la figura V.10 se presenta la energía total aportada durante la 
molienda hasta el momento de la ignición frente al peso total de muestra. El 
comportamiento lineal observado muestra que los choques son igualmente efectivos 
independientemente de la cantidad de muestra, es decir, se transmite siempre la misma 
cantidad de energía. La pendiente permite definir la energía necesaria que debe aportar el 
molino a un gramo de mezcla Ti/grafito de relación atómica 1:0.5 para producir el efecto 
MSR. En este caso, esta energía sería de 4.54 ± 0,035 kJ/g. 
 







      
 
Tabla V.8 y Figura V.10. Energía total suministrada a la mezcla para inducir la ignición en función del 
peso total de muestra. 
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V.3.2.2.- Mediante el Número de Bolas 
 
En la tabla V.9 se muestran los resultados obtenidos para las mezclas molidas 
empleando distintos valores de PBR, modificando el número de bolas pero manteniendo 
constante el peso total de muestra (relación atómica Ti/grafito de 1:0.5, 600 rpm, 5 bares de 
N2 y 6 gramos de mezcla). En la tabla se presentan los tiempos totales de molienda, de 
ignición y de post-combustión, los parámetros de red (a) y las composiciones finales 
expresadas como TiCxN1-x. 
 
Tabla V.9. Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas empleando distintos 





















       M26 4 (1/9) 180 164 16 4,3041 0,75 
M27 5 (1/11) 60 46 14 4,3025 0,73 
M28 6 (1/14) 60 44 16 4,2969 0,67 
M9 7 (1/16) 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M29 8 (1/18) 70 56 14 4,2995 0,70 
M30 10 (1/23) 70 56 14 4,3059 0,77 
 
En la figura V.11a se muestran los diagramas de DRX de las muestras M9 y M26 a 
M30 y en la figura V.11b la relación entre el PBR y el tig. Estos resultados indican que la 
mayor efectividad con respecto a un menor tiempo de ignición se observa cuando se 
introducen al menos 5 bolas en el jarro (PBR 1/11). Existe poca variación en la eficacia de 
la molienda al aumentar el número de bolas, aunque teóricamente se debiera aumentar la 
energía suministrada por el sistema. Incluso se observa un ligero aumento del tiempo de 
ignición al aumentar el número de bolas. Como al aumentar dicho número se incrementa 
también el número de choques, los resultados sugieren una disminución apreciable de la 
energía transmitida a la muestra por choque producido. Esto es debido probablemente a un 
efecto estérico entre las bolas que reduce considerablemente su recorrido tras el despegue 
de la pared del jarro y, por tanto, la intensidad de los choques. Asimismo, al aumentar el 
número de bolas se aumenta proporcionalmente el número de choques bola-bola, que son 
menos eficaces a la hora de transferir la energía a la mezcla que los choques bola-pared. 
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Figura V.11. (a) Diagramas de DRX de las muestras M9 y M26 a M30 (tabla V.9). (b) Tiempo de 
ignición frente al PBR y al número de bolas empleado. 
 
El valor anómalo y extremadamente alto del tig para un número de bolas igual a 4 es 
un efecto de la geometría del jarro que hace que las bolas se acomoden en el mismo 
deslizándose por las paredes y reduciéndose enormemente el número de impactos. En estas 
circunstancias son las fuerzas de cizalla las que prevalecen, aunque son capaces de activar 
la mezcla hasta inducir la combustión siempre que se prolongue la molienda el tiempo 
necesario. Este predominio de las fuerzas de cizalla se hizo perceptible por la disminución 
considerable del ruido durante el proceso como consecuencia de la ausencia de impactos. A 
partir de 5 bolas no se produce este acomodo y los choques entran en juego, pasando el 
efecto cizalla a un segundo plano y disminuyendo el tiempo de ignición apreciablemente.  
En la tabla V.10 y en la figura V.12 se presenta la energía total aportada durante la 
molienda hasta el momento de la ignición frente al número de bolas en el jarro. 
 
 








Tabla V.10 y Figura V.12. Energía total suministrada a la mezcla para inducir la ignición en función 
del número de bolas. 
















Debido a que el desarrollo teórico para el cálculo de la energía total suministrada a 
la mezcla se ha realizado considerando sólo los choques, no sería correcto presentar el valor 
de energía para 4 bolas al ser la cizalla el fenómeno dominante durante el proceso. A partir 
de 5 bolas, la energía es cedida por los impactos y la teoría estima que ésta aumenta al 
hacerlo el número de bolas. Sin embargo, los datos de tiempo de ignición indican que la 
energía transmitida a la muestra debe incluso decrecer ligeramente al introducir más bolas 
en el jarro. Esto sugiere que aunque el modelo de Burgio y col. es correcto desde el punto 
de vista cinemático cuando se considera el movimiento de una bola, los factores empíricos 
que tienen en cuenta tanto el llenado y tamaño de las bolas, ϕb y ξ, como el valor de la 
frecuencia de los choques, fb, no se estiman correctamente. 
Por último, hay que indicar que aunque entre los parámetros experimentales de 
molienda que se consideran de gran importancia se encuentra el PBR, el efecto que produce 
su modificación variando la cantidad de muestra o el número de bolas puede ser muy 
distinto. Por tanto proporcionar exclusivamente dicho valor, tal como acaba de ponerse de 
manifiesto, puede no tener significado por sí mismo. Uno de los problemas a la hora de 
comparar los resultados provenientes de distintos grupos de investigación es que a menudo 
no se proporcionan todos los parámetros de la molienda. 
 
V.3.3.- Influencia del Tiempo de Molienda 
 
En la tabla V.11 se muestran los resultados obtenidos para las mezclas molidas 
durante distintos tiempos: momentos antes de la ignición, en el momento de la ignición, tras 
un tiempo corto de post-combustión de 9.5 minutos y tras un tiempo prolongado de       
post-combustión de 129.5 minutos (relación atómica Ti/grafito de 1:0.5, 600 rpm, 5 bares 
de N2, 7 bolas, 6 gramos de mezcla y PBR de 1/16). En la tabla se presentan los tiempos 
totales de molienda, de ignición y de post-combustión, los parámetros de red (a) y las 
composiciones finales expresadas como TiCxN1-x. En la figura V.13 se presentan los 
diagramas de DRX y la composición final frente al tiempo de molienda de las muestras M9 
y M31 a M33. 
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Tabla V.11. Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas durante 


















M31 49 No - 4,2858 0,66 
M32 50.5 50.5 0 4,2749 0,53 
M9 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M33 180 50.5 129.5 4,2887 0,69 
 
En la figura V.13a se aprecia claramente la formación instantánea del producto tras 
50 minutos y medio de molienda a través de un proceso MSR. Hay que destacar que 
durante el tiempo de activación (de 0’ a 50.5’), se produce la formación de una pequeña 
cantidad de una fase carbonitruro (*), tal como se comprobó en la muestra M31 por el 
análisis elemental de nitrógeno. 
 














































Figura V.13. (a) Diagramas de DRX de las muestras M9 y M31 a M33 (tabla V.11) presentando la 
evolución del proceso MSR con el tiempo de molienda. (b) Composición (x) en función del tiempo 
de post-combustión 
 
Como muestran los datos de la tabla V.11 y presentados en la figura V.13b, la 
composición de la fase carbonitruro durante el proceso de activación es rica en carbono, 
produciéndose un enriquecimiento en nitrógeno en el momento de la ignición. 
Posteriormente, tras la combustión, el carbonitruro vuelve a enriquecerse en carbono hasta 
alcanzar su composición final, que se mantiene prácticamente constante durante la 




y grafito que no han reaccionado se deben incorporar a la fase carbonitruro. Es interesante 
resaltar que dentro del error que puede cometerse en el cálculo de la composición de la 
muestra M31, la fase carbonitruro formada por difusión posee una estequiometría similar a 
la del producto final tras el periodo de post-combustión. También es interesante destacar 
que la composición del producto en el momento de la combustión coincide mejor con la 




Figura V.14. Micrografías SEM de las muestras M9 y M31 a M33. 
 
En la figura V.14 se presentan las micrografías SEM de los productos de la tabla 
V.11 mostrando el cambio en la morfología a lo largo del proceso de molienda. En la 
muestra M31 se observan partículas de reactivo de muy distintos tamaños y la presencia de 
agregados cristalinos. En la micrografía SEM de la muestra M32 aparece la formación de 
un producto con aspecto sinterizado y característico de la formación de una fase líquida. 
Este hecho a nivel micrométrico queda reflejado en la figura insertada donde se observan 







SEM de las muestras M9 y M33 son el reflejo del proceso de disminución del tamaño de las 
partículas del producto por efecto de la molienda, apreciándose también la rotura de los 
agregados formados durante la combustión. 
 
V.4.- Influencia de los Aditivos 
 
 El carácter exotérmico de los procesos de auto-propagación puede modificarse a 
través de la incorporación a la mezcla reactiva de aditivos que no intervienen en la reacción 
de combustión. En general, estos aditivos pueden ser los mismos productos de la reacción o 
algún otro que no modifique negativamente las propiedades de los materiales sintetizados. 
A continuación se presentan los resultados correspondientes a la incorporación de aditivos 
que, por una parte, pertenecen al sistema estudiado, TiN y TiC, y que, por otra, son 
ampliamente utilizados como materiales estructurales, Si3N4 y SiC. 
 
V.4.1.- Nitruro de Titanio (TiN) 
 
En la tabla V.12 se muestran los resultados obtenidos para distintas mezclas molidas 
a las que se les ha añadido una cantidad variable de TiN (relación atómica Ti/grafito de 
1:0.5, 600 rpm, 5 bares de N2, 7 bolas, 6 gramos de mezcla y PBR de 1/16). En la tabla se 
presentan los tiempos totales de molienda, de ignición y de post-combustión, los 
parámetros de red (a) y las composiciones finales expresadas como TiCxN1-x. 
 
Tabla V.12 Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas con distintas 





















       M9 0%TiN 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M34 5%TiN 60 49 11 4,2934 0,63 
M35 10%TiN 60 44 16 4,2859 0,54 
M36 15%TiN 60 52 8 4,2849 0,48 
M37 20%TiN 60 50 10 4,2698 0,40 
M38 30%TiN 90 70 20 4,2680 0,38 
M39 40%TiN 95 85 10 4,2675 0,32 
M40 50%TiN 360 No - - - 
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En todas las mezclas se observó un proceso MSR excepto para la muestra M40, con 
una cantidad muy importante de TiN (50 % en peso). Los tiempos de ignición, que se 
presentan en la tabla V.12, permanecen prácticamente constantes hasta un contenido de un 
20 % en peso, y aumentan para cantidades superiores hasta alcanzar un valor máximo de 85 
minutos con un 40% en peso de TiN. La introducción de una cantidad de TiN equivalente a 
un 50% en peso impidió la combustión. Es destacable que el efecto MSR se mantuviera con 
cantidades importantes de TiN en el medio de reacción. 
En la figura V.15 se presentan los diagramas de DRX de las muestras M9 y M34 a 
M40. Resulta sorprendente la simetría y anchura de los picos de difracción de rayos X, 
incluso para las muestras donde se ha introducido hasta un 20% de TiN. Esto parece indicar 
la formación de un producto monofásico y, por tanto, la inclusión del TiN añadido en la 
fase final obtenida. En las muestras M38 y M39, se observa la presencia de una fase 
mayoritaria de carbonitruro pero se detecta también la presencia de una pequeña cantidad 
de TiN, que se evidencia por la asimetría del pico de difracción (220) (~ 62º 2Θ). En la 
muestra M40 no se produjo la combustión y los máximos de los picos de DRX 
corresponden con la posición esperada para una fase TiN. La baja intensidad y anchura de 
estos picos se debe al tiempo de molienda de 360 minutos al que fue sometida la mezcla. 
En esta muestra se observa una pequeña cantidad de Ti sin reaccionar y la forma de los 
picos de DRX (asimétricos) indica que también se ha obtenido una cierta cantidad de 
carbonitruro de titanio por difusión. 
 

























































Figura V.15. Diagramas de DRX de las muestras M9 y M34 a M40 (tabla V.12). 
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Un resultado destacable es que se ha observado una disminución prácticamente 
lineal de la relación C/N (x) de la fase carbonitruro obtenida con la cantidad de TiN añadida 
a la mezcla inicial, tal como se aprecia en la tabla V.12 y con más claridad en la           
figura V.16. En la tabla V.13 se presenta la cantidad relativa de nitrógeno introducida en la 
mezcla inicial por el TiN y la cantidad de nitrógeno en el producto final (tras la 
combustión) a partir de la composición calculada de los diagramas de DRX. En la última 
columna se muestra la diferencia entre ambas cantidades relativas que correspondería a la 
cantidad de nitrógeno que se habría incorporado del medio gaseoso al producto final por 
motivo del efecto MSR. Los valores parecidos obtenidos en este cálculo junto con la 
variación lineal de la composición observada en la figura V.16 indican que la cantidad 
relativa de nitrógeno incorporada del medio gaseoso a la estructura de la fase carbonitruro 
es prácticamente constante. 
 










Figura V.16. Composición de TiCxN1-x frente a la cantidad añadida de TiN a la mezcla inicial. 
 
Estos resultados sugieren que el grado de combustión de todas las mezclas es 
similar y depende de la cantidad relativa Ti/grafito. La diferencia en la composición final 
está marcada sólo por la cantidad de nitrógeno proveniente del TiN añadido. Así la 
presencia de un aditivo, tipo TiN, que podría ser considerado como pseudo-inerte, retrasa la 
ignición para altos contenidos, pero no afecta el grado de avance del proceso MSR. 
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Tabla V.13. Diferencia entre la cantidad de nitrógeno en el producto final y la 




Cantidad Relativa de N 
Introducida como TiN 
Cantidad Relativa de 
N en el producto final 
Diferencia 
(final-añadido TiN) 
M9 0 0 0.33 0.33 
M34 5 0.044 0.37 0.32 
M35 10 0.088 0.46 0.37 
M36 15 0.133 0.52 0.39 
M37 20 0.179 0.60 0.42 
M38 30 0.272 0.62 0.35 
M39 40 0.367 0.68 0.31 
 
En resumen, el proceso MSR no se ve afectado energéticamente por la presencia del 
TiN hasta un contenido de un 20 % en peso. A partir de entonces, el tiempo de ignición 
aumenta y la ignición se inhibe para un contenido superior al 40%. Al mantenerse constante 
el peso total de mezcla, la presencia de TiN no afecta al número de choques recibidos por 
unidad de tiempo y masa ni a la energía transferida a la mezcla. Para contenidos bajos en 
TiN, la temperatura adiabática del proceso es lo suficientemente alta como para no 
observarse cambios en el tiempo de ignición. A medida que su contenido aumenta, el 
carácter exotérmico de la mezcla disminuye, por lo que es necesario una mayor activación 
para producir la ignición. La inhibición de la combustión tiene lugar cuando la temperatura 
adiabática del proceso impide la ignición de la mezcla. 
 
V.4.2.- Carburo de Titanio (TiC) 
 
En la tabla V.14 se muestran los resultados obtenidos para las distintas mezclas 
molidas a las que se les ha añadido una cantidad variable de TiC (relación atómica 
Ti/grafito de 1:0.5, 600 rpm, 5 bares de N2, 7 bolas, 6 gramos de mezcla y PBR de 1/16). 
En la tabla se presentan los tiempos totales de molienda, de ignición y de post-combustión, 
los parámetros de red (a) y las composiciones finales expresadas como TiCxN1-x. Los 
tiempos de ignición se mantuvieron constantes independientemente de la cantidad de TiC 





Tabla V.14. Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas con distintas 





















M9 0%TiC 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M41 10%Ti
C 
60 55 5 4,3136 0,71 
M42 20%Ti
C 
60 54 6 4,3047 0,76 
M43 30%Ti
C 
70 45 25 4,3103 0,83 
M44 40%Ti
C 
240 No - - - 
 
En la figura V.17 se presentan los diagramas de DRX de las muestras M9 y M41 a 
M44. En el caso de la muestra M44, en la que no se produjo la combustión, se aprecian los 
picos de DRX de TiC más los correspondientes a un TiCxN1-x formado por difusión. De 
nuevo se observa, cuando se produce la combustión, la formación de un producto 
monofásico caracterizado por unos picos de difracción simétricos. 
 

































Figura V.17. Diagramas de DRX de las muestras M9 y M41 a M44 (tabla V.14) 
 
En la figura V.18 se representa la composición estimada de la fase carbonitruro 
obtenida frente a la cantidad de TiC añadido. Se observa como en el caso del TiN una 
variación lineal. En la tabla V.15 se recoge la diferencia entre el carbono introducido en la 
mezcla como TiC y el que existe en el producto tras la combustión. Asimismo, se indica en 
la tabla la cantidad relativa de nitrógeno incorporada del medio gaseoso por motivo de la 
reacción de combustión. 
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Figura V.18. Composición de TiCxN1-x frente a la cantidad añadida de TiC a la mezcla inicial. 
 
Se observa de nuevo que el compuesto formado por combustión incorpora 
prácticamente a todo el TiC presente en el medio. Asimismo, la cantidad relativa de 
nitrógeno incorporada del medio gaseoso a la fase carbonitruro indica que la reacción de 
combustión transcurre con un grado de avance similar. 
 
Tabla V.15. Diferencia entre la cantidad de carbono en el producto final y la añadida a la 
mezcla inicial como TiC. 
Muestra 
% TiC  
(en peso) 
Cantidad Relativa de C  
Introducida como TiC 
Cantidad Relativa de C  




de N Introducida 
del Medio 
M9 0 0 0.67 0.67 0.33 
M41 10 0.091 0.71 0.62 0.32 
M42 20 0.184 0.76 0.58 0.29 
M43 30 0.278 0.83 0.55 0.24 
 
El TiC produce un mayor efecto de inhibición que el TiN al ser capaz de impedir la 
ignición con cantidades menores añadidas. En cualquier caso, la cantidad tan importante de 
TiC o TiN que admite la mezcla inicial sin inhibir la combustión indica que estos dos 
compuestos no pueden considerarse como verdaderos inertes, ya que además intervienen en 







V.4.3.- Nitruro de Silicio (Si3N4) 
 
En la tabla V.16 se muestran los resultados obtenidos para las distintas mezclas 
molidas a las que se les ha añadido una cantidad variable de β-Si3N4 (relación atómica 
Ti/grafito de 1:0.5, 600 rpm, 5 bares de N2, 7 bolas, 6 gramos de mezcla y PBR de 1/16). 
En la tabla se presentan los tiempos totales de molienda, de ignición y de post-combustión, 
los parámetros de red (a) y las composiciones finales expresadas como TiCxN1-x. El tiempo 
de ignición permanece constante con una adición del 10 % en peso de Si3N4 y aumenta 
aproximadamente 50 minutos al añadir un 20% o un 30%. La ignición se inhibe con un 
contenido en Si3N4 del 40% en peso. 
 
Tabla V.16. Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas con distintas 





















M9 0% Si3N4 60 50.5 9.5 4,2872 0,67 
M45 10% Si3N4 70 48 22 4,2957 0,65 
M46 20% Si3N4 135 96 39 4,2856 0,54 
M47 30% Si3N4 109 95 14 4,2808 0,48 
M48 40% Si3N4 360 No - - - 
 
En la figura V.19 se presentan los diagramas de DRX de las muestras M9 y M45 a 
M48. En algunos casos como en la muestra M45, se aprecian restos de Ti sin reaccionar y 
en otros (muestras M47 y M48) restos de Si3N4. La presencia de fases intermetálicas Ti-Si 
se aprecia en algunos casos. En la muestra M48 no se observó la combustión apreciándose 
la formación de TiCxN1-x por difusión tras 360 minutos de molienda. Como en los dos casos 
anteriores los diagramas de DRX presentan la formación por combustión de una fase de 
carbonitruro de titanio. La composición final del carbonitruro presenta de nuevo una 
estequiometría más rica en nitrógeno que la que cabría esperar de la relación atómica 
Ti/grafito de la mezcla inicial. En la figura V.20 se observa que existe una relación lineal 
entre la composición final del carbonitruro y la cantidad de Si3N4 introducida en la mezcla 
de partida, lo que indica que una parte del nitrógeno introducido como Si3N4 también se 
incorpora durante el proceso de combustión y afecta a la composición final del producto. 
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Figura V.19. Diagramas de DRX de las muestras M9 y M45 a M48 (tabla V.16) * Ti, ▲ β-Si3N4,    
 α-Si3N4, ● Ti5Si3,  TiSi2. 
 
En la tabla V.17 se muestran las cantidades relativas de nitrógeno añadido como    
β-Si3N4 a la mezcla inicial y la presente en el carbonitruro de titanio final. Sin existir una 
relación directa entre ambas cantidades, se observa que un porcentaje del nitrógeno 
introducido como β-Si3N4 también se incorpora a la fase carbonitruro. 
 








% (peso) Si3N4 
 
Figura V.20. Composición de TiCxN1-x frente a la cantidad añadida de β-Si3N4 a la mezcla inicial. 
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Tabla V.17. Diferencia entre la cantidad de nitrógeno en el producto final y la 




Cantidad Relativa de N  
Introducida como β-Si3N4 
Cantidad Relativa de N  
en el Producto Final 
Diferencia 
(final-añadido) 
M9 0 0 0.33 0.33 
M45 10 0.171 0.35 0.18 
M46 20 0.385 0.46 0.08 
M47 30 0.663 0.52 -0.14 
 
Este comportamiento es sorprendente ya que no existen en la bibliografía evidencias 
de la formación de soluciones sólidas entre TiN y Si3N4. Es más lógico pensar, y queda 
corroborado por la presencia de fases intermetálicas Ti-Si en los diagramas de DRX, que la 
alta temperatura alcanzada durante el proceso MSR descompone en parte el β-Si3N4 
(temperatura de descomposición ~ 1973 K), permitiendo la inclusión del nitrógeno en la 
estructura y la liberación de Si con la consiguiente formación de fases Ti-Si. 
 
V.4.4.- Carburo de Silicio (SiC) 
 
En la tabla V.18 se muestran los resultados obtenidos para las distintas mezclas 
molidas a las que se les ha añadido una cantidad variable de SiC (relación atómica 
Ti/grafito de 1:0.5, 600 rpm, 5 bares de N2, 7 bolas, 6 gramos de mezcla y PBR de 1/16). 
En la tabla se presentan los tiempos totales de molienda, de ignición y de post-combustión, 
los parámetros de red (a) y las composiciones finales expresadas como TiCxN1-x. Los 
tiempos de ignición no variaron hasta que se añadió un 20 % en peso de SiC. La 
combustión no se produjo al adicionar un 30 % en peso. Como en los casos anteriores, se 
observó que los carburos inhiben la ignición con un menor contenido que los nitruros.  
 
Tabla V.18. Resultados de las mezclas Ti/grafito (1:0.5) molidas con distintas 















 TiCxN1-x, (x) 
M9 0% SiC 60 50.5 9.5 4,2872 0.67 
M49 10% SiC 55 45 10 4,3116 0.84 
M50 20% SiC 70 58 12 4,3084 0.80 
M51 30% SiC 240 No - - - 
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En la figura V.21 se presentan los diagramas de DRX de las muestras M9 y M49 a 
M51. En la muestra M51, en la que no se produjo la combustión, se detecta la presencia de 
SiC y de una fase TiCxN1-x, formada por difusión. En los diagramas de DRX de las 
muestras M49 y M50 se observan los picos de las aleaciones Ti5Si3 y TiSi2, 
respectivamente, lo que pone de manifiesto que la fase SiC se descompone durante el 
proceso MSR. De nuevo, cuando se produce la combustión se obtiene un producto 
aparentemente monofásico. Asimismo, se obtiene un producto más rico en carbono cuando 
se añade a la mezcla de partida la fase SiC, indicando que parte del carbono introducido al 
medio como SiC se ha incorporado a la fase carbonitruro (figura 22). 
 




































Figura V.21. Diagramas de DRX de las muestras M9 y M49 a M51 (tabla V.18). * Ti, ▲ SiC,            
■ TiSi2, ● Ti5Si3. 
 
En la tabla V.19 se recoge la diferencia entre el carbono introducido como SiC y el 
que existe en la composición final del producto obtenido. En este caso no se observa una 
relación tan clara como en los casos anteriores, aunque si se obtiene un producto más rico 
en carbono que el que se hubiera obtenido sin añadir SiC. Los datos de esta tabla sugieren 
que en el caso de añadir un 10 % en peso de SiC, prácticamente todo el carbono introducido 










Figura V.22. Composición de TiCxN1-x frente a la cantidad añadida de SiC a la mezcla inicial. 
 
Tabla V.19. Diferencia entre la cantidad de carbono en el producto final y la 
añadida a la mezcla inicial como SiC. 
Muestra 
% SiC  
(en peso) 
Cantidad Relativa de C  
Introducida como SiC 
Cantidad Relativa de C  
en el Producto Final 
Diferencia 
(final-añadido) 
M9 0 0 0.67 0.67 
M49 10 0.150 0.84 0.69 
M50 20 0.336 0.80 0.46 
 
Como en los casos anteriores, la alta temperatura producida durante la combustión 
descompone una parte del SiC (temperatura de descomposición ~ 2973 K), permitiendo la 
incorporación de una cierta cantidad de carbono a la fase carbonitruro. Prueba de ello es la 
aparición de intermetálicos Ti-Si. Al añadir una mayor cantidad de SiC, el carbono 
incorporado al carbonitruro se redujo debido probablemente a una menor temperatura 





Este primer estudio sistemático de los procesos MSR sólido-gas realizado en el 
sistema Ti-C-N permite establecer las conclusiones siguientes: 
 
• Los resultados comparativos de las moliendas realizadas en atmósferas de He y N2 
han puesto de manifiesto que el nitrógeno reduce el tiempo de ignición y permite 
extender el proceso MSR a las mezclas pobres en carbono. Ambos efectos son una 
consecuencia de un aumento de la temperatura adiabática del proceso cuando se 
realiza la molienda en presencia de nitrógeno. 
 
• El tiempo de ignición disminuye linealmente al aumentar la presión de nitrógeno en 
el medio de molienda debido al incremento de la cantidad de producto generado 
durante los choques. Esto acelera la aparición de los puntos de ignición 
adelantándose el proceso de combustión. 
 
• El tiempo de ignición decrece exponencialmente con la velocidad de giro del 
molino. La energía necesaria que debe aportar el molino para inducir la ignición 
disminuye linealmente al aumentar la velocidad de giro. Este comportamiento pone 
de manifiesto una mayor efectividad de los choques para transferir la energía a la 
muestra cuando se emplean velocidades elevadas. 
 
• La relación peso de muestra-peso de bolas (PBR) es un parámetro importante que 
determina, en parte, la intensidad de la molienda, pero el efecto que produce su 
variación puede ser muy distinto dependiendo si se modifica a través del número de 
bolas o de la cantidad de muestra empleada. 
 
• Se ha postulado la existencia de una energía por gramo de mezcla necesaria para 
activar la muestra Ti/grafito por molienda en una atmósfera de nitrógeno. En el caso 
del sistema empleado, el valor de esta energía es de 4,54 ± 0,035 kJ/g. Este valor se 
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podría determinar para otros sistemas químicos y podría ser aplicado a otros equipos 
de molienda siempre que se empleen los modelos adecuados de determinación de 
las energías puestas en juego. Éste es un dato de interés a la hora de extrapolar los 
resultados de laboratorio a escala de planta piloto e industrial. 
 
• El modelo cinemático de Burgio y col. es correcto cuando se aplica al movimiento 
de una sola bola, pero no describe adecuadamente el impedimento estérico 
producido por el llenado del jarro. 
 
• Las reacciones MSR son instantáneas, simultáneas y uniformes en todos los puntos 
del jarro. Los diagramas de DRX de los productos formados en el instante de la 
combustión muestran la homogeneidad del producto formado. La composición final 
del producto depende exclusivamente de la mezcla inicial de los reactivos sólidos. 
 
• El TiC y el TiN no pueden considerarse como inertes químicos en este sistema. 
Retardan la combustión cuando se añaden en grandes cantidades hasta inhibirla, 
pero si ésta sucede, la composición del producto final incorpora a ambos 
compuestos. 
 
• El Si3N4 y el SiC actúan como inhibidores de la combustión a partir de ciertas 
cantidades inferiores a las necesarias con TiC y TiN. La adición de ambos 
compuestos permite incorporar cierta cantidad extra de nitrógeno y carbono a la fase 
carbonitruro ya que durante el proceso MSR se produce su descomposición. 
 
• Las temperaturas locales alcanzadas en los procesos MSR de mezclas Ti/grafito/N2 
son al menos del orden de los 2973 K que corresponde con la temperatura de 
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El empleo de los carbonitruros de titanio para aplicaciones estructurales en 
ambientes hostiles va creciendo considerablemente debido a su elevada dureza y a una 
excelente resistencia a la degradación
1-4
. Actualmente, estos compuestos se utilizan en los 
composites cerámica-metal (cermets) como la fase cerámica principal mezclada con Ni o 
Co como aglomerante, sobre los que se añaden otros tipos de carburos en función de la 
propiedad que se quiera optimizar. El WC se adiciona para mejorar la capacidad de 
sinterización, el TaC o el NbC, para aumentar la resistencia a la deformación plástica y al 
estrés térmico, y el Mo2C, para mejorar el mojado y la resistencia a la fractura. Estos 
cermets se emplean en la fabricación de herramientas para operaciones de corte, de 
desbastado y de semiacabado de aceros al carbono e inoxidables, en la molienda de alta 
velocidad y en acabados de superficies
5
. 
Las propiedades finales de los cermets dependen principalmente de la composición 
inicial empleada y de la microestructura desarrollada durante el proceso de sinterización en 
fase líquida
6,7
. Esta microestructura puede ser muy heterogénea y compleja debido al gran 
número de fases, tanto cerámicas como metálicas, implicadas en el proceso de   
fabricación
1-4,8
. Asimismo, la composición y la estructura final de los cermets vienen 
determinadas por las solubilidades mutuas de estas fases que en parte dependen de la 
cantidad de carbono y nitrógeno presentes en el sistema
1-3,9-12
. 
Como ya se describió en el Capítulo I, los cermets se preparan principalmente a 
partir de TiCxN1-x comerciales a los que se les añade la mezcla apropiada de metales y 
cerámicas para conseguir las propiedades deseadas
7,13-21
. La molienda se utiliza 
simplemente en la homogeneización de las mezclas
22,23
 y existen muy pocos datos sobre el 
uso del tratamiento mecánico como método de síntesis en estos sistemas. En estos casos, 
los productos finales siempre presentaban fases secundarias que deterioraban las 
propiedades mecánicas del cermet
24
. 
Los resultados obtenidos en los Capítulo III y IV relativos a la obtención de los 
carbonitruros de los metales de transición con un buen control de la estequiometría, 
sugieren que la molienda de alta energía puede ser una vía alternativa en el desarrollo de los 
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cermets. Por una parte, permitiría emplear como materiales de partida soluciones sólidas de 
composición conocida, tal como se ha sugerido reiteradamente para conseguir una mejora 
de las propiedades. Por otra parte, el empleo de la molienda que genera productos con una 
gran cantidad de defectos y con una microestructura que puede ser incluso nanométrica, 
mejoraría la capacidad de sinterización del material y, muy probablemente, las propiedades 
mecánicas finales. 
En el presente capítulo se presentan los primeros resultados relativos al empleo de 
las reacciones MSR en el procesado de este tipo de materiales, con el fin de abrir nuevas 
vías en el desarrollo de los cermets que permitan el empleo de soluciones sólidas 
cuaternarias con una composición ajustada a las propiedades deseadas. 
 
VI.2.- Síntesis del Material Compuesto 
 
Para sintetizar cantidades suficientes del material en forma de polvo para poder 
realizar el posterior procesado, fue necesario emplear el molino Pulverisette 4 que permite 
el uso de jarros de 350 ml y la obtención de aproximadamente 50 gramos de muestra en 
cada proceso de molienda. En la tabla VI.1 se recogen las condiciones experimentales 
utilizadas en las primeras pruebas que se realizaron con el fin de comprobar la escalabilidad 
del proceso de síntesis de los carbonitruros de titanio. El PBR empleado en la mezcla 
Ti/grafito 1:0.75 fue de 1/21, ya que debido al alto carácter exotérmico del proceso fue 
necesario moler una cantidad de muestra inferior (23.2 g en lugar de 46.5g) para evitar 
problemas relacionados con un aumento excesivo de la presión y de la temperatura en el 
interior del jarro. 
Como se muestra en la figura VI.1, los diagramas de DRX indican que se 
obtuvieron fases de carbonitruros a partir de las distintas mezclas a través de un proceso de 
combustión, tal y como lo evidenciaron las gráficas presión-tiempo registradas durante las 
moliendas. El tiempo de ignición fue en todos los casos menor (20-25 min. menos) que los 
obtenidos en el Capítulo III con el molino Pulverisette 7. A pesar de que las  condiciones de 
molienda fueron más energéticas que las empleadas en el Capítulo III, no se apreció una 
contaminación de hierro proveniente del medio de molienda tras 60 minutos de tratamiento. 
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La energía total suministrada por el molino hasta el momento de la ignición para las 
mezclas con una relación atómica Ti/grafito de 1:0.5, calculada a partir de la ecuación [10] 
del Apéndice I, fue de 1.03x10
5
 J. Si se tiene en cuenta el valor de 4.54 kJ/g determinado 
en el Capítulo V para este sistema Ti/grafito (1:0.5), la energía necesaria para inducir la 
combustión debería haber sido de 2.11x10
5
 J. El valor inferior observado es del mismo 
orden de magnitud y puede justificarse teniendo en cuenta el comportamiento puesto de 
manifiesto en el Capítulo V relativo a una mayor eficacia de los choques a medida que se 
aumentaba la energía de la molienda. 
 






















1 1:0.25 46.5 6 400 15 (1/10.5) 62 32 30 
2 1:0.5 46.5 6 400 15 (1/10.5) 35 30 5 
3 1:0.5 46.5 6 400 15 (1/10.5) 60 30 30 
4 1:0.75 23.2 6 400 15 (1/21) 54 24 30 
 
Si se comparan los diagramas de DRX de las mezclas molidas en los molinos 
Pulverisette 7 (figura III.2b), con 6 g de mezcla, y Pulverisette 4 (figura VI.1), con 45.6 g 
de mezcla, se observa con claridad como para relaciones atómicas ricas en carbono la 
conversión fue superior cuando se empleó el molino que utiliza jarros de mayor capacidad, 
no observándose prácticamente Ti sin reaccionar. Los diagramas de presión-tiempo 
mostraron que en estas experiencias se producía una mayor generación de calor (se 
alcanzaron picos de presión mayores), lo que debió favorecer un grado de conversión más 
elevado. Así, en la muestra 2 con sólo 5 minutos de molienda tras la combustión, se observa 
una pequeñísima cantidad de titanio sin reaccionar. Al prolongarse la molienda durante 30 
minutos más (muestra 3), se observa sólo la presencia de la fase carbonitruro de titanio sin 
que haya variado su composición, tal como se aprecia en los datos estequiométricos 
presentados en la tabla VI.2 y calculados aplicando la ley de Vegard. 
Por el contrario, para la muestra 1, la mezcla con el menor contenido en grafito, se 
observa el comportamiento inverso, es decir, presenta una menor conversión cuando se 
utiliza el molino Pulverisettte 4 de mayor capacidad. Este comportamiento es la 
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consecuencia de una mayor dificultad para propagar la reacción cuando se emplean grandes 
cantidades de mezclas pobres en carbono, ya que la presencia de este elemento, tal como se 
ha mostrado en los capítulos anteriores, es esencial en dicha propagación. 
 







































Figura VI.1. Diagramas de DRX de las muestras de la Tabla VI.1. 
 
Los datos de composición correspondientes a la fase TiCxN1-x, los tamaños de los 
dominios coherentes de difracción y las microtensiones calculados a partir de los diagramas 
de DRX de la figura VI.1 se exponen en la tabla VI.2. En cuanto a la composición de las 
muestras obtenidas, si se comparan los resultados de esta tabla con aquellos de la tabla III.5 
(muestras Ti9, Ti10 y Ti11), se observa que en ambos casos las composiciones finales son 
parecidas, pero presentando las muestras 2, 3 y 4 (tabla VI.2) un contenido en carbono 
ligeramente inferior como consecuencia de la mayor conversión alcanzada en estos casos. 
Por otra parte, la muestra 1 presenta una composición muy cercana a la estequiometría de la 
mezcla inicial a pesar de poseer una cantidad importante de Ti sin reaccionar (figura VI.1). 
Esto lleva a considerar la presencia de grafito libre en el producto final de esta muestra, 
aunque no se observen sus picos de DRX en la figura VI.1. El hecho de obtener una similar 
estequiometría usando molinos energéticamente tan diferentes y con un PBR también 
distinto, confirma la dependencia de la composición del producto final principalmente con 
la relación atómica Ti/C de la mezcla inicial. 
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Tabla VI.2. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de 
Vegard, tamaño del dominio coherente de difracción (D) y microtensiones (e) de 





a (Å) Composición por DRX D (nm) 
 
e (x 103) 
1 1:0.25 4.2595 TiC0.23N0.77 27 5.19 
2 1:0.5 4.2994 TiC0.70N0.30 26 4.41 
3 1;0.5 4.2984 TiC0.69N0.31 32 5.94 
4 1:0.75 4.3094 TiC0.81N0.19 21 4.26 
 
Tras determinar el tiempo necesario para producir la combustión y comprobar que el 
proceso era escalable y reproducible, la síntesis del material compuesto en forma de polvo 
se diseñó para que pudiera realizarse en una sola etapa. Con el objeto de comprender las 
relaciones existentes entre composición-estructura-propiedades necesarias para el posterior 
desarrollo de los materiales multifásicos, se consideró oportuno iniciar el estudio con la 
obtención de cermets constituidos por una sola fase cerámica, en el presente caso, el 
carbonitruro de titanio. Asimismo, también se ha estudiado la influencia de la adición de 
pequeñas cantidades de otras fases cerámicas, tales como WC y Mo2C, en las propiedades 
finales del cermet fabricado.  
 
Tabla VI.3. Mezclas iniciales, tiempos de molienda, de combustión (tig) y 
de post-combustión de las distintas muestras estudiadas. 
Muestra 
Relación Atómica Ti/C +  









5 1:0.25+15%Ni 60 31 29 
6 1:0.5+15%Ni 70 39 31 
7 1:0.75+15%Ni 80 48 32 
8 1:0.5+15%Co 70 42 28 
9 1:0.5+7.5%Ni+7.5%Co  70 40 30 
10 1:0.5+15%Co+5%W 70 39 31 
11 1:0.5+15%Co+5%WC 70 37 33 
12 1:0.5+15%Co+5%Mo2C 70 40 30 
 
En la tabla VI.3 se presentan las mezclas iniciales empleadas para la síntesis de los 
cermets mediante un proceso MSR en una atmósfera reactiva de nitrógeno utilizando las 
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mismas condiciones que en la tabla VI.1. Estas mezclas estaban formadas por Ti y grafito, 
necesarios para formar la fase cerámica, y por la fase metálica Ni y/o Co empleada como 
cementante. En los casos en los que se añadieron otras fases cerámicas secundarias, éstas se 
introdujeron también en el jarro junto con los reactivos de forma que toda la mezcla era 
sometida al proceso de molienda en un solo paso. 
Se detectaron procesos MSR en todas las mezclas y los diagramas de DRX     
(figura VI.2) mostraron siempre la formación de un carbonitruro de titanio. La presencia de 
hasta un 20 % en peso de otras fases (Ni, Co, W, WC y/o Mo2C) no inhibió la ignición de 
la mezcla ni la formación de la fase TiCxN1-x. Los valores de los tiempos de ignición 
presentados en la tabla VI.3 muestran un ligero aumento con respecto a los procesos 
realizados sin aditivos (tabla VI.1). Por otro lado, para normalizar el proceso de molienda y 
homogeneizar el producto final en términos de tamaño de partículas, grado de defectos y 
composición, se consideró oportuno mantener la molienda un periodo de 30 minutos tras la 
combustión. 
 























































   











































Figura VI.2. Diagramas de DRX de las muestras de la Tabla VI.3. 
 
La presencia de la fase metálica cimentadora se observa con dificultad en los 
diagramas de DRX de las distintas muestras (figura VI.2), debido probablemente a la 
pequeña cantidad añadida y al efecto de la molienda sobre el tamaño de las partículas. En 
este sentido, en estudios previos sobre la molienda de mezclas Ti-Al, se ha demostrado que 
se requiere una cantidad de titanio de un 25 % en peso para que pueda ser detectado cuando 
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su tamaño se encuentra en el rango 0.05-1 µm
25
. Por otra parte, cabe destacar la formación 
de fases intermetálicas Ti-(Ni,Co) tras la molienda en algunas de las mezclas (muestras 5, 
9, 10, 11 y 12), que puede ser de interés ya que el empleo de éstas como fase cimentadora 
se está convirtiendo en una nueva estrategia para la mejora de la resistencia al desgaste de 
los cermets basados en el carbonitruro de titanio
26
. Sin embargo, la presencia de estas fases 
habría que tenerlas en cuenta a la hora de diseñar la composición de las mezclas iniciales 
con el fin de conseguir un cermet con una estequiometría precisa. 
 
Tabla VI.4. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de Vegard, tamaño del 
dominio coherente de difracción (D) y microtensiones (e) de las muestras de la Tabla VI.3. 
Muestra 
Relación Atómica Ti/C +  
% Metal (peso) + % Aditivo (peso) 
a (Å) Composición por DRX D (nm) 
 
e (x 103) 
5 1:0.25+15%Ni 4.2810 TiC0.48N0.52 12 1.77 
6 1:0.5+15%Ni 4.3035 TiC0.75N0.25 23 4.33 
7 1:0.75+15%Ni 4.3097 TiC0.81N0.19 28 6.61 
8 1:0.5+15%Co 4.3093 TiC0.81N0.19 25 2.24 
9 1:0.5+7.5%Ni+7.5%Co  4.3055 TiC0.77N0.23 30 4.78 
10 1:0.5+15%Co+5%W 4.3062 TiC0.78N0.22 57 3.99 
11 1:0.5+15%Co+5%WC 4.3057 TiC0.77N0.23 36 4.96 
12 1:0.5+15%Co+5%Mo2C 4.3082 TiC0.80N0.20 25 4.12 
 
Los datos de composición correspondientes a la fase TiCxN1-x, los tamaños de los 
dominios coherentes de difracción y las microtensiones calculados a partir de los diagramas 
de DRX se exponen en la tabla VI.4. Si se comparan los datos de las tablas VI.2 y VI.4, se 
observa que la presencia de Ni o Co modifica en cierta medida la estequiometría de la fase 
TiCxN1-x. En general, se observa una tendencia hacia un producto más rico en carbono, 
especialmente para la mezcla inicial más pobre en grafito (muestra 5) debido a la 
importante cantidad de titanio que no entra a formar parte de la fase carbonitruro. Su 
diagrama de DRX (figura VI.2) presenta la presencia de la fase intermetálica Ti2Ni así 
como de Ti sin reaccionar, indicativo de una combustión incompleta tal como se ha 
mostrado previamente en la figura VI.1. La cantidad importante de titanio que queda libre 
en la mezcla Ti/grafito 1:0.25 hace que éste pueda reaccionar con el níquel que se encuentra 
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en el medio, favorecido probablemente por el calor desprendido durante la formación del 
TiCxN1-x. Está claro que la presencia del metal cementante además de actuar como inerte 
retrasando la ignición, puede dificultar el progreso de la reacción haciendo que no todo el 
Ti se incorpore a la fase carbonitruro
24
. En este sentido, se observa un desplazamiento de 
los picos de DRX correspondientes al Ni ó Co (cuando son visibles en la figura VI.2) hacia 
ángulos 2θ superiores acorde con un aumento del parámetro de red que estaría ocasionado 
por la entrada de cierta cantidad de Ti en la estructura del metal
27
. Por otra parte, al 
aumentar el contenido en grafito de las mezclas, la intensidad de la combustión y el 
contacto Ti-C también aumentan, reduciéndose así la posibilidad de formación de fases 
intermetálicas o la disolución de cierta cantidad de Ti en la estructura del metal cimentador. 
Esto explicaría por qué la presencia de Ni parece no afectar la estequiometría del 
carbonitruro de titanio en la  muestra 7 (1:0.75+Ni). Por último, indicar que se observa un 
enriquecimiento algo mayor en carbono cuando se emplea en la síntesis de los cermets 
cobalto en lugar de níquel (comparar las muestras 6 y 8 en la tabla VI.4). 
La composición de la fase TiCxN1-x obtenida en aquellas mezclas con W, WC o 
Mo2C como aditivos es prácticamente idéntica (tabla VI.4), al venir determinada por la 
relación atómica Ti/grafito empleada. En los diagramas de DRX (figura VI.2) de estas 
muestras (10, 11 y 12) aparecen los picos correspondientes al volframio y molibdeno 
metálico, a pesar de que en las dos últimas estos dos elementos fueron introducidos en la 
mezcla como WC y Mo2C. Ya se ha mostrado en la fabricación de cermets a partir de 
mezclas conteniendo WC, W2C y Mo2C, la aparición de los elementos metálicos tras la 
sinterización a alta temperatura. La disolución de estas fases en la fase cimentadora supone 
su descomposición aportando carbono y el elemento metálico al medio
28
. La presencia de 
W ó Mo en los diagramas de DRX confirma que las reacciones MSR deben considerarse 
como reacciones de alta temperatura a pesar de ser inducidas a temperatura ambiente. 
Otro hecho a resaltar en estas muestras es que se observa próximo al pico (200) de 
la fase carbonitruro un hombro que puede estar asociado con la existencia de una fase 
intermetálica 1:1 tipo CoTi. Cabe destacar que esta fase sólo se observa cuando se 
encuentran presentes en la mezcla Co, Ti y una tercera fase metálica (Ni, W ó Mo). 
También es interesante indicar que la formación de esta fase CoTi no induce un mayor 
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enriquecimiento en carbono de la fase carbonitruro y, por tanto, su formación no se realiza 
a expensas de la fase TiCxN1-x. Los resultados presentados hasta el momento muestran que 
durante el proceso de combustión el titanio posee una mayor afinidad por el cobalto que por 
el níquel. 
En relación con la formación de las fases intermetálicas durante la reacción de auto-
propagación, varios autores han sugerido que durante la síntesis por SHS de cermets     
TiC-Ni la presencia en el producto final de los elementos metálicos Ti y/o Ni y de otras 
fases intermetálicas como Ti2Ni, TiNi o TiNi3 depende principalmente del carácter 
exotérmico de la combustión
24,29,30
. A continuación, se muestran una serie de reacciones 
exotérmicas que pueden darse en el sistema Ti-C-N-(Ni,Co) y el valor de las entalpías de 
reacción: 
 
2Ti + Ni → Ti2Ni  ∆H = - 83 kJ/mol 
Ti + Ni → TiNi  ∆H = - 67 kJ/mol 
Ti + 3Ni → TiNi3  ∆H = - 140 kJ/mol 
Ni + Co → CoNi  ∆H = - 3 kJ/mol 
Ti + Co → TiCo  ∆H = - 12 kJ/mol 
Ti + 3Co → TiCo3  ∆H = - 42 kJ/mol 
Ti + C → TiC   ∆H = - 184 kJ/mol 
Ti + N → TiN   ∆H = - 338 kJ/mol 
Ti + C → TiCxN1-x  ∆H = -184-338kJ/mol 
 
 Asumiendo lo indicado por estos autores, las fases intermetálicas estarían presentes 
en aquellas condiciones de combustión menos exotérmicas, y sólo la fase TiCxN1-x, 
termodinámicamente más estable, se formaría con Ni o Co como mero diluyente para las 
combustiones más energéticas. Un comportamiento de este tipo parece ocurrir en los 
sistemas estudiados en la presente Memoria. Cuando se emplean relaciones atómicas 
Ti/grafito mayores o iguales a 1:0.5 aparecen en los diagramas de DRX los picos de la fase 
carbonitruro sin la presencia de fases intermetálicas. Para la muestra 5 (1:0.25-Ni), la 




intermetálica Ti2Ni. En el caso de las muestras 10, 11 y 12, aún contando con una relación 
Ti/grafito de 1:0.5, la presencia de un 5% más en peso de otra fase puede aportar el 
suficiente diluyente como para disminuir lo necesario el carácter exotérmico del proceso 
haciendo que aparezca la fase intermetálica CoTi. Tampoco hay que descartar una hipótesis 
mucho más simple que consiste en considerar que cuando hay mucho grafito en el medio, 
se impida el contacto Ti-(Ni,Co) y, por tanto, la formación de posibles fases intermetálicas. 
Hay que destacar que en la bibliografía existen trabajos en los que se han sintetizado 
por reacciones SHS en atmósfera inerte composites intermetálicos-cerámicos del tipo 
Ni3Ti-TiCx y NiTi-TiC
31,32
. En estos casos siempre fue necesario emplear relaciones 
atómicas Ti/C << 1 para obtenerlos y la metodología de los autores consistía en añadir 
carbono a una mezcla Ti-Ni para alcanzar la estequiometría deseada. Evidentemente, 
observaban como al aumentar el contenido en carbono lo hacía el carácter exotérmico de la 
combustión. En la presente Memoria se han empleado relaciones atómicas Ti/C inferiores a 
1, pero con la salvedad de que se utiliza una atmósfera reactiva de nitrógeno. En estas 
condiciones, se debe suponer que la relación atómica de los reactantes es   Ti/(C,N) ~ 1 y, 
por lo tanto, la formación de las fases intermetálicas no se encuentra favorecida, tal como se 
ha mostrado en los resultados presentados anteriormente. 
 Por último, resaltar que a pesar de que la formación de las fases intermetálicas Ti-Ni 
es más exotérmica que la de las fases Ti-Co, la figura VI.2 muestra una mayor tendencia a 
formar la fase intermetálica CoTi. Este comportamiento está en desacuerdo con lo 
observado en la síntesis de composites NiAl-TiC y NbSi2-TiC por molienda de mezclas Ni-
Al-Ti-C y Nb-Si-Ti-C, respectivamente. En estos sistemas existe la posibilidad de inducir 
diversas reacciones de combustión, pero siempre se producían simultáneamente aquellas 
que daban lugar a los productos que presentaban las mayores entalpías de formación en 
valor absoluto
33,34
. Sin embargo, si se tiene en cuenta que en el sistema estudiado en la 
presente Memoria la temperatura de fusión de las fases metálicas involucradas en el 
proceso MSR son inferiores a 1670ºC (Tf del Ti) y que se puede superar dicha temperatura 
tal y como se ha demostrado en el Capítulo V, la formación de un fundido intermetálico 
durante el proceso de combustión que genera la fase carbonitruro de titanio puede ser el 





. Este hecho también explicaría por qué aparece la fase CoTi cuando existen 
tres elementos metálicos en el medio, ya que esto reduciría aún más la temperatura de 
aparición de una fase líquida. 
En la figura VI.3 se presentan las micrografías SEM características de los materiales 
compuestos obtenidos. Se observa de nuevo la morfología típica de los compuestos 
sintetizados por molienda, similar a la de las muestras presentadas en los capítulos 
anteriores. En todos los casos se observan partículas sub-micrométricas que se asocian 
formando agregados de tamaños comprendidos entre 2 y 5 micras. Estos agregados son más 
pequeños que los observados en los capítulos anteriores, pero en el presente caso hay que 
considerar que se ha empleado un molino mucho más energético. 
 
   
   
Figura VI.3. Micrografías SEM mostrando la microestructura de los productos tras la molienda. 
 
En la figura VI.4 se presentan las micrografías TEM realizadas en campo oscuro de 
las muestras 5 (1:0.25-Ni), 6 (1:0.5-Ni) y 7 (1:0.75-Ni), donde se aprecia como contraste 
oscuro las partículas metálicas nanométricas que rodean a las partículas policristalinas de 
10 µm 10 µm 





carbonitruro. La micrografía TEM realizada en campo claro y su correspondiente diagrama 
de difracción de electrones es típico de muestras policristalinas y puede ser indexado en el 
sistema Fm-3m correspondiente a la fase de carbonitruro de titanio. El pequeño tamaño de 
las partículas metálicas observado en la figura VI.4 explica la dificultad de su detección a 
partir de los diagramas de DRX. Por último, indicar que la excelente dispersión de las 
partículas metálicas en la matriz cerámica es una característica que es de gran importancia a 
la hora de realizar la sinterización posterior del material. 
 
   
   
Figura VI.4. Micrografías TEM realizadas en campo claro y oscuro mostrando la morfología 
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VI.3.- Sinterización de los Cermets 
 
La sinterización se realizó en un horno tubular sobre las muestras de la tabla VI.3 
conformadas en forma cilíndrica. Se empleó un tratamiento isotérmico a 1400 ºC durante 
una hora en flujo de He (200 ml/min). En la tabla VI.5 se presentan las densidades del 
verde y del material sinterizado, obtenidas mediante el método de Arquímedes, y su 
porcentaje frente al valor teórico calculado a partir de la ley de las mezclas. 
 
Tabla VI.5. Densidades de las muestras estudiadas: densidad del verde 
(dverde), densidad final (dfinal) y porcentaje de la densidad teórica. 
 
Muestra 
Relación Atómica Ti/C +  










S5 1:0.25+15%Ni 3.65 4.94 97 
S6 1:0.5+15%Ni 3.61 5.2 ~100 
S7 1:0.75+15%Ni 3.80 5.3 ~100 
S8 1:0.5+15%Co 3.78 5.2 ~100 
S9 1:0.5+7.5%Ni+7.5%Co  3.65 5.1 ~100 
S10 1:0.5+15%Co+5%W 3.45 5.5 95 
S11 1:0.5+15%Co+5%WC 3.39 5.4 ~100 
S12 1:0.5+15%Co+5%Mo2C 3.42 5.4 97 
 
Los diagramas de difracción de rayos X de las superficies pulidas a espejo de las 
muestras tras el sinterizado se presentan en las figuras VI.5 y VI.6. Los diagramas de DRX 
muestran que tras el proceso de sinterización la fase metálica cimentadora en los distintos 
cermets está constituida por fases intermetálicas. Es destacable la presencia en algunos 
casos de las fases intermetálicas Ni3Ti y Co3Ti, ya que se están empleando para mejorar las 
propiedades tribológicas de los cermets al permitir incrementar la resistencia a la fluencia 
de la fase ligante por un proceso de endurecimiento por precipitación
36
. Un alto contenido 
de esta fase parece no mejorar ostensiblemente las propiedades del cermet debido a que se 
reduce la resistencia a la fractura. Sin embargo, T. N. Tiegs y col
37,38
 han mostrado en 
cermets TiC-Ni3Al una buena combinación de dureza y tenacidad gracias a una selección 
adecuada de la composición. Incluso han demostrado que el empleo en la mezcla inicial de 
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la fase intermetálica previamente sintetizada mejora ostensiblemente el proceso de 
sinterización. 
 



































































































































Figura VI.5. DRX de las muestras sinterizadas S5 a S8. 
 
Si se comparan los diagramas de DRX de las figuras VI.2, VI.5 y VI.6, se observa 
que las fases intermetálicas presentes en las muestras tras el proceso MSR (muestras 5, 9, 
10, 11 y 12) se mantienen tras el posterior tratamiento de sinterización (muestras S5, S9, 
S10 S11 y S12). La muestra 5 (figura VI.2) era la única en la que se apreciaba además de 
Ti2Ni, Ti y Ni metálicos, sin embargo tras la sinterización (muestra S5, figura VI.5) no se 
observaron los picos de DRX correspondientes a los elementos, pero sí en cambio aparecen 
nuevos picos que aunque no se ajustan con precisión a ninguna fase intermetálica parecen 
corresponder a una fase TiNi. Por otra parte, cuando se observaban tras la molienda los 
picos de la fase metálica, Ni o Co, (muestras 6, 7 y 8, figura VI.2), la posterior etapa de 
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sinterización generaba la fase intermetálica γ’-Ni3Ti ó γ’-Co3Ti (muestras S6, S7 y S8, 
figura VI.5). Estos resultados indican que cierta interacción entre el titanio y la fase 
metálica cimentadora se produce tanto en el proceso de molienda como durante la etapa de 
sinterización. 
 







































































































Figura VI.6. DRX de las muestras sinterizadas S9 a S12. 
 
En la tabla VI.6 se recogen los parámetros de red, a, de las fases carbonitruros tras 
el proceso de sinterización, las composiciones estimadas usando la ley de Vegard, los 
tamaños de los dominios coherentes de difracción y las microtensiones. Si se comparan los 
resultados de las tablas VI.4 y VI.6 se observa que la fase carbonitruro modifica su 
composición tras la sinterización, obteniéndose en general un material ligeramente menos 
rico en carbono. Cabe destacar que no siempre se observa un cambio significativo en la 
composición durante el proceso de sinterizado. Así, la muestra S6 presenta un carbonitruro 
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final de igual estequiometría tras la sinterización. Este comportamiento sugeriría que no se 
produce ninguna interacción entre las fases cerámica y cimentadora durante la 
sinterización. Sin embargo, en ésta muestra también se observa la formación de la fase     
γ’-Ni3Ti que no había sido previamente detectada tras la molienda. Por otra parte, la 
muestra S8 es la única que presenta una pérdida relativa de nitrógeno en la composición del 
carbonitruro (comparar tablas VI.4 y VI.6). En su diagrama de DRX (figura VI.5) se 
detectaron tras la sinterización la fase γ’-Co3Ti y, en menor cantidad, la fase CoTi. 
 
Tabla VI.6. Parámetro de red (a), composición obtenida a partir de la ley de Vegard, tamaño 
del dominio coherente de difracción (D) y microtensiones (e) de las muestras de la Tabla VI.5. 
Muestra 
Relación Atómica Ti/C +  
% Metal (peso) + % Aditivo (peso) 
a (Å) Composición por DRX D (nm) 
 
 
e (x 103) 
S5 1:0.25+15%Ni 4.2705 TiC0.36N0.64 59 3.24 
S6 1:0.5+15%Ni 4.3037 TiC0.75N0.25 63 2.16 
S7 1:0.75+15%Ni 4.3071 TiC0.79N0.21 129 2.16 
S8 1:0.5+15%Co 4.3125 TiC0.85N0.15 52 2.21 
S9 1:0.5+7.5%Ni+7.5%Co  4.3037 TiC0.75N0.25 108 2.08 
S10 1:0.5+15%Co+5%W 4.3038 TiC0.75N0.25 163 3.24 
S11 1:0.5+15%Co+5%WC 4.3033 TiC0.74N0.26 188 3.04 
S12 1:0.5+15%Co+5%Mo2C 4.3047 TiC0.76N0.24 277 3.98 
 
El cambio de estequiometría observado en la mayoría de los carbonitruros de titanio 
tras el proceso de sinterización no debe explicarse en términos de estabilidad térmica, 
porque como demostró Kang y col.
39-41
 la afinidad del nitrógeno por el titanio en el sistema 
Ti(C,N) es tan fuerte como la del carbono, presentando una similar estabilidad a altas 
temperaturas. En este sentido, tratamientos térmicos de tres horas de duración realizados a 
1700ºC en una atmósfera inerte sobre cerámicas monolíticas conformadas a partir de la 
muestra 3 de la tabla VI.1 (relación atómica Ti/C 1:0.5) no mostraron ningún efecto sobre 
el contenido final en C y N. El cambio de composición observado debe estar directamente 
relacionado con el proceso de sinterización en fase líquida y puede deberse a una disolución 
parcial de la fase carbonitruro de titanio en el fundido. La disolución de estas fases 
cerámicas produce su descomposición aportándose al medio los elementos constitutivos. Si 
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se tiene en cuenta que el carbono y el titanio presentan mucha mayor solubilidad que el 
nitrógeno y que en el medio fundido debe existir una cierta cantidad de titanio tal como lo 
sugieren los diagramas de DRX de las muestras tras la molienda (figura VI.2), es posible 
que durante el proceso de sinterización se produzca una reorganización de la fase 
carbonitruro que se manifiesta en un enriquecimiento en nitrógeno, especialmente para la 
muestra S5 que presentaba en origen la composición menos rica en carbono. 
Por último, las muestras S10, S11 y S12 (figura VI.6) no muestran un cambio 
importante en la estequiometría de la fase carbonitruro si se comparan con la homóloga sin 
aditivos (muestra S8). La presencia de los elementos metálicos, W ó Mo, en el medio 
fundido puede reducir la capacidad del Co para disolver más titanio y, por tanto, no se 
observa una modificación de la estequiometría. Si se supusiera la formación de soluciones 
sólidas (W, Ti)(C, N) o (Mo, Ti)(C, N), la estructura de la fase carbonitruro se deformaría y 
aumentaría su parámetro de red
20,42
, por lo que el cálculo de la composición C/N pudiera no 
ser precisa en estos casos. Sin embargo, el hecho de usar sólo un 5% en peso y la presencia 
final de W o Mo metálico, indica que la entrada de estos elementos ha sido en todo caso 
muy pequeña por lo que el posible error cometido en el cálculo de la relación C/N a partir 
de la ley de Vegard debe ser mínimo. 
Los resultados anteriores sobre la obtención del material compuesto por combustión 
y su posterior sinterización indican que no todo el Ti se incorpora a la fase carbonitruro y 
que los cermets obtenidos presentan fases intermetálicas como fase cimentadora. Dicha fase 
intermetálica resulta ser más rica en Ti en aquellas mezclas iniciales más pobres en 
carbono. Por otra parte, la interacción entre el titanio y la fase metálica cimentadora, Ni ó 
Co, ocurre tanto en la molienda como en la sinterización. La composición final de la fase 
carbonitruro va a depender, por tanto, de la cantidad de titanio que no se incorpora al 
carbonitruro tras la molienda y de la solubilidad tanto del titanio como del carbono en el 
fundido intermetálico generado durante el proceso de sinterización en fase líquida. Si se 
desea controlar la estequiometría final del material sinterizado es necesario tener en cuenta 
estos factores que pueden ser corregidos ajustando adecuadamente las composiciones 




VI.4.- Caracterización Microestructural de los Cermets. 
 
En la figura VI.7 se presentan las micrografías SEM correspondientes a las muestras 
S5, S6 y S7 caracterizadas por distintas relaciones atómicas Ti/C de partida y por el empleo 
de Ni como fase cimentadora. Estas micrografías muestran claramente diferentes 
microestructuras. Por un lado, el tamaño de las partículas de la fase cerámica disminuye a 
medida que aumenta el contenido en carbono de la mezcla inicial. Por otro lado, estas 
partículas presentan también muy distinta morfología. 
 




La muestra S5 posee partículas de mayor tamaño que parecen crecer a expensas de 
las más pequeñas. En la muestra S7, las partículas son de tamaño más pequeño y la 
distribución de tamaños parece ser más heterogénea. Estas partículas no son tan 
redondeadas y muchas de ellas presentan una forma de paralelepípedo. En algunas zonas 
como la marcada en la figura VI.7 (muestra S7), se observan formas que evidencian un 
S7 
S5 S6 
Figura VI.7. Micrografías SEM de la 
muestras S5, S6 y S7. Los cuadrados 
muestran zonas donde se observan la 






crecimiento a partir de procesos de coalescencia. Por su parte, la microestructura de la 
muestra S6 puede considerarse intermedia entre las dos muestras anteriormente descritas. 
Se aprecia en el interior de las partículas de mayor tamaño, y especialmente en aquellas con 
forma de paralelepípedo, la presencia de la fase metálica cimentadora, lo que indica de 
nuevo la existencia de procesos de coalescencia. 
Se observa que la porosidad, que puede deberse en parte a la abrasión durante el 
procesado metalográfico, es mayor a medida que disminuye el tamaño de las partículas. 
Esto puede ser el reflejo de una falta de mojado de las partículas cerámicas por la fase 
metálica al disminuir el tamaño de éstas, ya que su superficie aumentaría y sería necesario 
una mayor cantidad de metal para conseguir un mojado completo. Las medidas de densidad 
(tabla VI.5) no revelan la presencia de esta porosidad al ser principalmente ocluida. 
 
   
Figura VI.8. Micrografías SEM de la muestra 5 sinterizada a temperaturas de a) 1300ºC y b) 1500ºC 
 
En la figura VI.8 se presentan las micrografías SEM correspondientes a cermets 
obtenidos a partir de la muestra 5 pero sinterizados durante una hora a 1300ºC y 1500ºC. 
Corresponderían a los estadios anteriores y posteriores al presentado en la figura VI.7 para 
la muestra S5 (1400 ºC). Así, tras la sinterización a 1300ºC (figura VI.8a) existe todavía un 
número importante de partículas pequeñas. Cabe resaltar que a esta temperatura, se 
observan zonas en donde las partículas cerámicas cuando se encuentran próximas se unen 
por coalescencia para generar una partícula de mayor tamaño. A 1500ºC (figura VI.8b), el 
crecimiento ya es mucho mayor y se observan partículas de mayor tamaño, redondeadas y 
a) b) 20µm 20µm 
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que se encuentran separadas por la fase metálica. De nuevo, cuando dos partículas se 
encuentran próximas se produce su unión por coalescencia. 
Fukuhara et col.
43
 han indicado que el cambio en el tipo de crecimiento observado 
en los cermets basados en el carbonitruro de titanio depende principalmente de la 
composición de esta fase, siendo por coalescencia en las fases carbonitruros ricas en 
carbono y por disolución-recristalización en las fases carbonitruros ricas en nitrógeno. 
Quedan todavía muchas preguntas sobre por qué el crecimiento por coalescencia parece 
evitar, como se observa en la figura VI.7, el aumento desmesurado de las partículas 
cerámicas, consiguiéndose así que los cermets estén formados por granos de menor tamaño. 
Por otro lado, este distinto comportamiento asociado con una variación de la solubilidad de 
la fase carbonitruro en la fase metálica cimentadora con la estequiometría C/N (aumenta 
con el contenido en carbono), tampoco explica por qué cuando disminuye esta solubilidad 
se produce un mayor crecimiento de las partículas. 
 
   
Figura VI.9. Micrografías SEM de las muestras S8 y S9. Los cuadrados muestran el característico 
crecimiento por coalescencia. 
 
Cabe destacar que en el sistema WC-Co se ha demostrado, especialmente cuando se 
emplean muestras con tamaños de partículas submicrométricos, que se produce un 
importante crecimiento de las partículas en estado sólido antes de generarse la fase líquida 
en el proceso de sinterización
44
. Muy recientemente, Kang et al
45
 han observado que el 
crecimiento y la coalescencia de partículas de Ti(C, N) ocurre también en estado sólido en 





una microestructura de partículas esféricas similares a las observadas para la muestra S5. Es 
posible que la distinta morfología observada para las muestras S5, S6 y S7 se deba a un 
distinto crecimiento por coalescencia en estado sólido que se encuentre favorecido, por una 
parte, por el escaso mojado de las partículas cerámicas a medida que la composición del 
TiCxN1-x se enriquece en nitrógeno y, por otra parte, por el tamaño nanométrico de las 
partículas cerámicas obtenidas tras la molienda. 
En la figura VI.9 se observan las micrografías SEM correspondientes a las   
muestras S8 y S9. Ambas presentan evidencias de un crecimiento por coalescencia, 
observándose partículas con tamaños comprendidos entre menos de una micra y 10 micras. 
Se observa de nuevo la existencia de partículas más pequeñas y una menor cantidad 
aparente de fase cimentadora cuando sólo se emplea cobalto, lo que se corresponde con la 
presencia de una fase carbonitruro muy rica en carbono. 
 




Figura VI.10. Micrografías SEM de las 
muestras S10, S11 y S12. Los cuadrados 










Por último, en la figura VI.10 se observan las micrografías SEM correspondientes a 
las muestras S10, S11 y S12, que contenían inicialmente W, WC y Mo2C, respectivamente. 
Estas muestras presentan también fenómenos de coalescencia como es de esperar en los 
carbonitruros ricos en carbono. Esta coalescencia se manifiesta de nuevo por la presencia 
de metal en el interior de las partículas cerámicas. En las tres muestras se observa una 
microestructura más heterogénea que en los casos anteriores, tanto en el tamaño de la fase 
cerámica como en la distribución de la fase metálica cimentadora, observándose zonas 
donde esta fase es predominante. Ambos efectos son una consecuencia directa de la 
disolución de las fases secundarias añadidas en el metal Co. El contraste más claro en la 
fase metálica corresponde con zonas puntuales de W o Mo metálico. Las partículas 
cerámicas de la muestra S12 son las que presentan los tamaños más pequeños, de acuerdo 
con estudios previos en los que se observaba el efecto inhibidor del Mo en el crecimiento 
de las partículas de carbonitruro
19
 por un cambio tanto en el mojado como en la solubilidad 
del carbonitruro en la fase cimentadora. 
 
     
Figura VI.11. Diagramas de EDX de las zonas k de las muestras sinterizadas S10, S11 y S12. 
 
En estas muestras no se observa la característica formación núcleo-anillo de los 
cermets que aparece al incorporar W ó Mo a la mezcla de partida, probablemente debido a 
la pequeña cantidad añadida de W, WC ó Mo2C. En las tres muestras se aprecian zonas 
difusas (marcadas por κ en la figura VI.10) que pueden ser indicativas de la formación de 
soluciones sólidas (W, Ti)(C, N) o (Mo, Ti)(C, N), tal como se corrobora en la figura VI.11, 
donde se presentan los diagramas EDX de dichas áreas, apreciándose la presencia de Ti y 
W o Ti y Mo. Estas fases denominadas “fases-κ”, sin la microestructura típica núcleo-
S10 S11 S12 
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anillo, son las descritas por Rudy
46
 como la clave para la mejora de las propiedades 
mecánicas de estos materiales. 
En líneas generales, la microestructura observada en las muestras de la presente 
Memoria ya ha sido descrita en la literatura
16,18,19,43,47
, pero una explicación precisa aún no 
ha sido desarrollada. Generalmente se admite que las diferencias se deben principalmente a 
un cambio de régimen aumentando el grado de coalescencia frente al de disolución-
recristalización al enriquecerse la fase carbonitruro en carbono. Sin embargo, los resultados 
de la presente Memoria junto con los estudios recientes de Kang et al
45
 parecen indicar que 
en todos los casos se produce un crecimiento por coalescencia, siendo las diferencias 
encontradas debidas a que dicha coalescencia se produzca principalmente en estado sólido 
ó en un sistema donde exista un importante mojado de la fase cerámica. En cualquier caso, 
son necesarias más experiencias en las que se debe focalizar en los siguientes aspectos: la 
solubilidad y el mojado de la fase carbonitruro en la fase metálica cimentadora en función 
de la composición C/N, importancia del crecimiento en estado sólido en función de la 
composición y microestructura del carbonitruro, la influencia de la morfología de las 
partículas en el fenómeno de coalescencia, influencia de la presencia de distintas fases 
intermetálicas en la solubilidad y mojado del carbonitruro. 
 
VI.5.- Propiedades Mecánicas 
 
En la tabla VI.7 se presentan para las distintas muestras estudiadas los valores de 
microdureza e índice de fractura calculados a partir de la huella de indentación Vickers y de 
las grietas generadas tal como se indica en el Capítulo II. En la figura VI.12 se presenta una 
indentación representativa para cada cermet, teniendo en cuenta que los valores presentados 
en la tabla VI.7 corresponden a la media de seis medidas de indentación. 
Independientemente de la mezcla inicial, tras realizar la indentación todas las 
muestras presentan granos deformados que no muestran roturas salvo en los extremos de la 
huella. En algunos casos, se observan pequeñas grietas intragranulares que se detienen 
dentro del mismo grano o al llegar al aglomerante. La mayoría de las grietas generadas en 
los extremos de las indentaciones son intergranulares. La fase aglomerante es capaz de 
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absorber la energía de la fractura y relajar las tensiones producidas. En ninguno de los casos 
se produce deflexión de los granos, lo que nos indica la fuerte unión partícula-aglomerante. 
En la muestra S7, la deflexión observada es debido a la presencia de porosidad próxima al 
borde de la huella de indentación. 
 
Tabla VI.7. Microdureza (Hv1) e índice de fractura (Kic) de las muestras estudiadas. 
 
Muestra 
Relación Atómica Ti/C +  









S5 1:0.25+15%Ni 1040 [10.2] 5.65 
S6 1:0.5+15%Ni 1290 [12.6] 9.64 
S7 1:0.75+15%Ni 1297 [12.7] 7.49 
S8 1:0.5+15%Co 1433 [14. 1] 8.77 
S9 1:0.5+7.5%Ni+7.5%Co  1307 [12.8]  8.98 
S10 1:0.5+15%Co+5%W 1239 [12.2] 6.51 
S11 1:0.5+15%Co+5%WC 1270 [12.5] 8.64 
S12 1:0.5+15%Co+5%Mo2C 1312 [12.9] 6.53 
 
Los resultados de la tabla VI.7 muestran que a igual contenido inicial de níquel, 
muestras S5, S6 y S7, la microdureza aumenta con el contenido en carbono de la fase 
cerámica. Sin embargo, hay que considerar también que la distinta microestructura y la 
presencia de distintas fases intermetálicas en estos cermets pueden influir en las 
propiedades finales de la muestra. Resultados similares fueron observados por Moskowitz y 
col.
48
 (una disminución en la tenacidad al aumentar el contenido en nitrógeno), aunque 
estos autores justificaban este comportamiento más en función de la microestructura 
desarrollada durante la sinterización, también distinta al variar la composición C/N, que por 
la composición de la propia solución sólida. Estos autores asumían que la microestructura 
de los cermets ricos en nitrógeno que obtenían, caracterizada por pequeños tamaños de 
partículas, era la causa de esta disminución de la tenacidad. Sin embargo, teniendo en 
cuenta las propiedades intrínsecas de TiC y TiN y el hecho de que la tabla VI.7 muestra el 
mismo comportamiento pero con microestructuras muy distintas sugiere que una variación 




   
 
   
 
   
 
   
Figura VI.12. Micrografías SEM mostrando las indentaciones representativas de las 











Al introducir cobalto como fase metálica cimentadora, se observa un aumento de la 
microdureza debido a que el cobalto (10.2 GPa) así como sus aleaciones son más duras que 
el níquel (6.3 GPa). Por último, las muestras S10, S11 y S12 presentan valores similares 
aunque inferiores respecto a su homóloga sin ningún tipo de aditivo (muestra S8). Esta 
ligera diferencia puede deberse a una mayor cantidad en estas muestras de fase aglomerante 
y a que la fase carbonitruro es menos rica en carbono que en la muestra S8. 
En líneas generales, los valores de microdureza son muy parecidos como 
consecuencia de una composición final de la fase carbonitruro muy similar tras la 
sinterización. Se ha observado una tendencia hacia una mayor dureza cuando la cerámica se 
enriquece en carbono y cuando se emplea cobalto como fase cimentadora. 
Es interesante destacar los buenos valores de índice de fractura obtenidos en las 
muestras de la presente Memoria comparados con los resultados encontrados en la 
bibliografía para cermets (ver tabla VI.8) que poseen unas composiciones globales más 
optimizadas y que han sido sinterizados empleando altas presiones
7
. También es importante 
destacar que los datos de la referencia [49] utilizan el mismo método que el empleado en la 
presente Memoria para el cálculo del índice de fractura, Kic. 
 
Tabla VI.8. Valores de índice de fractura (Kic) obtenidos de la literatura. 
Muestra Kic (MPa m
1/2) 
80.6 TiCN / 6.4 Mo2C/ 13.0 Co [PL, 1500ºC, 60’, Vac+HIP, 1500ºC, 60’, Ar, 30 bar] 
49
 8.94 
90.4 TiCN / 3.2 Mo2C/ 6.4 Co [PL, 1500ºC, 60’, Vac+HIP, 1500ºC, 60’, Ar, 30 bar]
 49
 6.78 
87.2 TiCN / 6.4 Mo2C / 6.4 Ni [PL, 1500ºC, 60’, Vac+HIP, 1500ºC, 60’, Ar, 30 bar]
 49
 7.30 
91.0 TiCN / 3.0 Mo2C / 6..0 Ni [PL, 1500ºC, 60’, Vac+HIP, 1500ºC, 60’, Ar, 30 bar]
 49
 7.68 
TiC0.5N0.5+16.7(WC-5CO) [PL, 1700ºC, 60’, Ar] 
7
 3.3-3.6 
TiC0.5N0.5+15.3(WC-5CO)+6.2Ni [PL, 1650ºC, 60’, Ar]
 7
 5.8-7.3 
TiC0.5N0.5+16.7(WC-5CO) [HIP, 1700ºC, 60’, Vac, 5MPa]
 7
 3.3-3.7 






Los excelentes resultados obtenidos tanto para el índice de fractura como para la 
dureza en las muestras estudiadas se deben a una elevada homogeneidad de la 
microestructura y de la composición de la fase carbonitruro, así como a la buena 
distribución de la fase metálica cimentadora gracias al empleo de la molienda. Asimismo se 
ha observado que existe una buena adherencia entre las partículas cerámicas y la fase 
metálica. La existencia de fases intermetálicas en el cermet que puede incidir positivamente 
en las propiedades tribológicas parece no deteriorar las propiedades mecánicas del material. 
Se puede concluir que estos resultados tan prometedores son una consecuencia del empleo 
de la molienda reactiva en la síntesis de este tipo de materiales. 
 
VI.6.- Resistencia a la Oxidación 
 
La resistencia a la oxidación de los cermets se estudió en aire estático y a 1000ºC, 
temperatura que puede alcanzarse con facilidad durante los procesos de corte a alta 
velocidad que son una de las aplicaciones más interesantes de estos materiales. En la   
figura VI.13 se muestra la evolución de la ganancia de peso observada frente al tiempo para 
cada una de las muestras, indicando en cada caso el porcentaje de ganancia total registrado. 
Se aprecia una ligera mejora en la resistencia a la oxidación al aumentar el contenido en 
carbono de la fase carbonitruro. El uso de cobalto mejora ostensiblemente la resistencia a la 
oxidación. La presencia de una tercera fase (W, WC o Mo2C) mejora aún más dicha 
resistencia, disminuyendo la ganancia de peso hasta valores de un 11-14 % para las 
muestras S10, S11 y S12. 
En la figura VI.14 se presentan los diagramas de DRX realizados sobre la superficie 
de las probetas tras la oxidación. En todos los cermets se observa la formación de la fase 
TiO2 de alta temperatura (rutilo), así como la presencia de los intermetálicos y de sus 
























































































































































































































































































Figura VI.13. Evolución de la ganancia de peso frente al tiempo durante el proceso de oxidación a 
1000ºC en aire estático de los cermets. 
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En la figura VI.15 se presentan las micrografías SEM de las probetas fracturadas de 
las muestras S6, S8 y S11 tras la oxidación. En estas micrografías se observa el distinto 
grado de penetración de la oxidación de acuerdo con los resultados termogravimétricos. 
Esta penetración es claramente inferior cuando se emplea cobalto como fase metálica y aún 
inferior al introducir las fases secundarias W, WC y Mo2C en el cermet. Parece claro que la 
fase metálica cimentadora juega un papel primordial a la hora de proteger a la fase 
cerámica, evitando el avance de la oxidación hacia el interior de las probetas. En las 
muestras S6 y S8 se aprecian tres zonas bien diferenciadas, mientras que en la muestra S11 
sólo se observan dos. En todos los casos la zona denominada a corresponde al área central 
de la probeta donde la oxidación no ha penetrado y se aprecian los granos de carbonitruro 
rodeados del aglomerante. Para las muestras S6 y S8, se aprecia una zona externa, c, 
completamente oxidada con una estructura bastante compacta en la que se observan 
segregados de composición similar a las fases intermetálicas. La zona denominada b 
corresponde a una región de oxidación incipiente muy porosa, probablemente debido a la 
Figura VI.14. Diagramas de DRX de los 
cermets tras el proceso de oxidación.         
● TiO2 (rutilo); ■ Co2Ti; * Co2TiO4;         




salida de carbono y nitrógeno de la estructura del carbonitruro. Esta zona b es equivalente a 
la zona más externa, también denominada b, de la muestra S11, donde no se observa 







Figura V.15. Micrografías SEM representativas de las muestras S6, S8 y S11: a, zona no oxidada;         































• El método MSR ha permitido realizar la síntesis de composites cerámica-metal en 
forma de polvo de composición TiCxN1-x/aglomerante/fases secundarias mediante un 
proceso en una sola etapa a partir de la mezcla de los elementos puros. 
 
• La presencia de la fase metálica cimentadora durante el proceso de síntesis por MSR 
de la fase cerámica enriquece en carbono a la fase carbonitruro obtenida. 
 
• Para mezclas iniciales con bajo contenido en carbono se observa durante el proceso 
de molienda la formación de fases intermetálicas (Ti-Ni y/ó Ti-Co). 
 
• Existe una mayor tendencia a formar fases intermetálicas durante la molienda cuando 
se emplea cobalto como fase cimentadora, a pesar de que la formación de estas fases 
presentan un menor carácter exotérmico que las equivalentes de níquel. Este hecho 
puede explicarse por la presencia de un fundido durante el proceso de combustión. 
 
• Durante la sinterización, la composición final del cermet (estequiometría de la fase 
cerámica y de la fase intermetálica cimentadora) depende de la cantidad de titanio que 
no se incorpora a la fase carbonitruro durante el proceso de la molienda reactiva y de 
la solubilidad y mojado de ésta en la fase cimentadora generada durante la 
sinterización. Con carácter general, la fase intermetálica obtenida es más rica en 
titanio a medida que disminuye el contenido en carbono de la mezcla reactiva inicial. 
 
• Las propiedades mecánicas del material sinterizado mejoran a medida que se 
enriquece la mezcla inicial en carbono y/o en cobalto. Las propiedades obtenidas son 
del mismo orden que las recogidas en la bibliografía para mezclas multifásicas 
sinterizadas por métodos asistidos por presión. El uso de la molienda reactiva como 
método de síntesis ha permitido obtener materiales con unas propiedades mecánicas 
excelentes gracias a la gran homogeneidad microestructural y química conseguidas. 
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• La resistencia a la oxidación mejora ostensiblemente cuando se introduce W o Mo a 
la fase metálica cimentadora, consiguiéndose un menor avance del frente de 
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Hemos olvidado que nuestra única meta es vivir y que vivir lo hacemos cada día y que en todas las horas 
de la jornada alcanzamos nuestras verdadera meta si vivimos... Los días son frutos y nuestro papel es comerlos. 
J.C. 
Conclusiones y Perspectivas 
 200 
La presente Tesis Doctoral se ha adecuado a los objetivos científico-tecnológicos 
del Programa Nacional de Materiales tanto por los tipos de materiales sobre los que se ha 
investigado como por la metodología y líneas de trabajo que se han aplicado, dentro del 
proyecto de investigación “Caracterización y síntesis por molienda reactiva de aleaciones y 
nanocomposites cerámica/metal” (MAT2003-00174). Así, todo el desarrollo y los 
resultados presentados en esta Memoria han ido encaminados a alcanzar el objetivo final de 
obtener materiales compuestos con propiedades específicas para un mejor comportamiento 
durante su uso frente al impacto mecánico y térmico. Se ha estudiado la interrelación 
composición-microestructura-propiedades-aplicaciones con el fin de realizar con más 
precisión el diseño de este tipo de materiales. Se han propuesto composites cerámica/metal 
porque en el caso de las cerámicas tenaces ó refractarias muchas de sus posibles 
aplicaciones sólo son factibles creando uniones efectivas con fuerzas metálicas compatibles 
con los ciclos termomecánicos a los que deben ser sometidos estos sistemas. 
Para el desarrollo de estos materiales se ha propuesto una nueva tecnología de 
fabricación que supone una alternativa a los procesos clásicos y que puede tener un fuerte 
impacto en sectores industriales. El presente trabajo ha aportado resultados novedosos que 
demuestran la aplicabilidad de la molienda reactiva a la síntesis de una amplia variedad de 
materiales con importantes aplicaciones tecnológicas basados en sistemas metal-carbono-
nitrógeno. Esta técnica de síntesis presenta importantes ventajas especialmente a la hora de 
obtener materiales compuestos de estequiometría controlada y con una gran homogeneidad 
química y microestructural, lo que les confiere mejores propiedades que si se hubieran 
obtenido por otros métodos de síntesis. Además, el carácter nanoestructurado del material 
así obtenido proporciona un valor añadido a este tipo de metodologías. Hay que tener en 
cuenta que la aplicación técnica de los materiales solo será posible si se disponen de 
métodos económicos y fiables que permitan una elevada producción. La síntesis de 
materiales compuestos con un alto valor añadido por un método sencillo, rápido, 
relativamente económico, sin la generación de residuos y con propiedades que cumplan los 
requisitos para su potencial aplicación permitiría que la transferencia de esta tecnología de 
procesado a la industria se pudiera realizar a más corto plazo. 
Capítulo VII 
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Para muchas aplicaciones estructurales, la mejora de las propiedades encaminada a 
conseguir elevadas prestaciones, una mejor tolerancia bajo condiciones experimentales 
severas o una mayor vida media requiere el desarrollo de materiales complejos 
multicomponentes, lo que enfrenta a la comunidad científica a nuevos problemas que 
requieren nuevas estrategias y tecnologías. En esta línea, son particularmente prometedores 
los resultados obtenidos relativos a la síntesis de fases cuaternarias monofásicas, ya que el 
posible uso de este tipo de soluciones sólidas abre nuevas perspectivas en la mejora y el 
mayor control de las propiedades finales de los composites basados en estos compuestos.  
De la presente Memoria cabe destacar algunos resultados relevantes, como son: 
 
• Se ha demostrado que los carbonitruros de los metales de transición de los grupos 
IVB y VB, tanto simples como mixtos, pueden obtenerse mediante una reacción de 
auto-propagación inducida mecánicamente (MSR) a partir de la mezcla de los 
elementos en atmósfera de nitrógeno. 
 
• El ajuste de los parámetros experimentales permite controlar la estequiometría y 
obtener un amplio rango de composiciones para cada una de las soluciones sólidas 
estudiadas. 
 
• Los productos obtenidos poseen una elevada homogeneidad química, estructural y 
microestructural y pueden ser considerados como monofásicos. Además, presentan 
un carácter nanoestructurado estando formados por partículas submicrométricas 
constituidas a su vez por dominios nanométricos 
 
• Las reacciones MSR son instantáneas, simultáneas y uniformes en todos los puntos 
del reactor. Tras un periodo de activación tiene lugar la ignición y la posterior 
propagación por toda la muestra de la combustión. 
 
• Es posible realizar la síntesis de los composites en forma de polvo de composición 
TiCxN1-x/aglomerante/fases secundarias mediante un proceso MSR en una sola 
etapa a partir de la mezcla de los elementos. 
Conclusiones y Perspectivas 
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• Las excelentes propiedades mecánicas obtenidas para los productos sinterizados son 
una consecuencia de la buena homogeneidad microestructural y química conseguida 
gracias al empleo de la molienda reactiva en el proceso de síntesis. 
 
En resumen, el presente trabajo ha permitido abrir nuevas líneas de investigación en 
el Instituto de Ciencia de Materiales de Sevilla que se pretenden desarrollar en los próximos 
años encaminadas al diseño de materiales multicomponentes y multifásicos en los que la 
composición y la microestructura estén adaptadas a las aplicaciones requeridas con el fin de 
obtener un producto con un alto valor añadido y con elevadas prestaciones. En este sentido, 
se pretende emplear la experiencia adquirida durante la realización de la presente Tesis 
Doctoral para desarrollar nuevos materiales multicomponentes pertenecientes a los sistemas 
metal-boro-carbono-nitrógeno dentro del nuevo proyecto “Desarrollo de materiales 














Modelo Cinemático de la Energía Suministrada por un Molino Planetario. 
 
Burgio y col [Nuovo Cimento, 13, 59 (1991)] desarrollaron la ecuación de la energía 
transferida por una bola en el momento del impacto para el caso de un molino planetario 
(figura 1). Los parámetros empleados en este desarrollo se describen a continuación: 
 
• mb [kg], masa de la bola, 
• ωv [rad/s], velocidad angular del jarro, 
• ωp [rad/s], velocidad angular del plato soporte, 
• db [m], diámetro de la bola, 
• Rv [m], radio del jarro, 
• Rp [m], distancia desde el centro del disco soporte al centro del jarro, 
• α, ángulo formado por los vectores Rp y Rv. 
 
 
Figura 1.Esquema de un molino planetario. 
 
En un molino planetario, la velocidad absoluta de un punto P localizado en la pared 







Vp = [ (ωp Rp)
2
 + (ωv Rv)
2




Si asumimos que una bola en el jarro se mueve solidariamente con el punto P, 
entonces podemos decir que su velocidad absoluta viene definida por la ecuación anterior. 
En un momento dado, la bola (como se esquematiza en la figura 1) es lanzada hacia la 
pared opuesta del jarro. Tras una serie de choques con la pared, la bola vuelve de nuevo a 
moverse solidariamente con la pared del jarro, y nuevamente es acelerada por el jarro hasta 
el siguiente lanzamiento. La condición para que la bola se despegue y sea lanzada es: 
 
cos α = - ωvRv / ωp
2
 Rp  [2] 
 
Considerando en vez de un punto P, una bola de diámetro db, la velocidad absoluta 
de la misma tras dejar la pared es: 
 




 (Rv - db/2)
2
 (1 - 2 ωv/ωp)]
1/2
  [3] 
 
La condición para que de nuevo la bola se mueva solidariamente con la pared 
interna del jarro es cos α = 1, por lo que la velocidad de la misma tras los choques es: 
 




 (Rv - db/2)
2




De esta forma, la energía liberada durante el impacto de una bola puede expresarse 
según la siguiente ecuación: 
 
∆Eb = Ka ½ mb (Vb1- Vb2) = - mb {ωv
3
(Rv-db/2)/ ωp + ωpωvRp}(Rv-db/2) [4’] 
 
donde Ka es 0 para choques perfectamente elásticos y 1 para choques totalmente inelásticos. 
Los choques producidos durante la molienda pueden ser considerados como inelásticos y 
Ka tomaría el valor de 1. 
En un experimento real se debe tener en cuenta que existe un número finito de 
bolas, Nb, que se interponen en sus recorridos (choques bola-bola), por lo que hay que 
modificar la ecuación de la energía con un factor empírico que tenga en cuenta el llenado 




φb = 1 - nv
ξ
 = 1 – (Nb/Nb,v)
ξ
  [5] 
 
donde nv, se define como Nb/Nb,v, siendo Nb el número de bolas en el jarro, ξ es un 
parámetro que depende del diámetro de las bolas tal como muestra la tabla 1 y Nb,v el 






  [6] [Dv y Hv diámetro y altura del jarro] 
 
Para llenados del jarro ≤ 1/3, φb es aproximadamente 1. 








 representa la energía liberada por una bola en un sistema que contiene Nb 
bolas. 
 
Tabla 1. Valor de ξ en función del diámetro de la bola 






La potencia total suministrada durante la molienda al sistema a través de las 
colisiones puede expresarse como: 
 
P = φb ∆Eb Nb fb  [8] 
 
siendo fb ([1/s]) la frecuencia con la que son lanzadas las bolas y es proporcional a la 
velocidad relativa de rotación del molino: 
 
fb = K (ωp -ωv) / 2π  [9] 
 
donde K es un parámetro que depende del diámetro de la bolas y para bolas de 10 mm de 
diámetro toma un valor de aproximadamente 1.5. 
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Por tanto, la energía total suministrada por el sistema hasta un tiempo determinado, 
como por ejemplo el tiempo de ignición (tig) en los procesos MSR, vendría determinada 
por: 
 
ET = P tig  [10] 
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